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Les réacteurs nucléaires de IVéme Génération sont a I’heure actuelle en phase de développement dans
de nombreux pays. lls doivent notamment répondre a de nouvelles exigences en matiere de sureté,
de rendement énergétique, et d’intégration dans le cycle du combustible nucléaire. La France, par
I'intermédiaire du CEA, développe de nouveaux concepts de réacteurs a neutrons rapides refroidis au
sodium, dits RNR-Na.

Dans les réacteurs nucléaires, une attention particuliére est allouée aux barriéres de confinement,
qui isolent les produits de fission radioactifs de I’environnement. La premiére barriere de confinement
est assurée par les aiguilles combustibles contenant les pastilles de combustible nucléaire. Ces aiguilles
sont composées de tubes de gaine autour desquels est enroulé un fil espaceur et aux extrémités
desquels sont soudés des bouchons. Elles sont regroupées en faisceaux dans des tubes hexagonaux,
constituant les assemblages combustibles. Un coeur de RNR-Na est composé de plusieurs centaines
d’assemblages combustibles contenant chacun une centaine d’aiguilles.

Dans un RNR-Na, les tubes de gaines sont soumis a des températures de fonctionnement élevées
(allant jusqu’a 650°C) susceptibles d’engendrer des effets de fluage thermique. Par ailleurs, les tubes
sont exposés a des doses d’irradiation neutronique importantes provoquant leur gonflement. Le
phénoméne de gonflement est I'un des principaux obstacles limitant la durée de vie des assemblages
combustibles : il a été mis en évidence pour la premiere fois en France dans le réacteur Rapsodie a la
fin des années 60. Il consiste en une augmentation diamétrale du volume des gaines (A8/8), qui est
due a la présence de cavités provenant du rassemblement de défauts ponctuels (lacunes) formés sous
irradiation. Un critére important pour la sélection du matériau des tubes de gaine est donc sa
stabilité dimensionnelle vis-a-vis du fluage thermique et du gonflement.

Les recherches menées au CEA ont abouti a la mise au point de la nuance 15-15Ti AIM1 (Austenitic
Improved Material #1) comme matériau de gainage du combustible. Il s’agit d’un acier inoxydable
austénitique avancé contenant 15% de chrome et 15% de nickel en masse, stabilisé au titane. De plus,
sa composition en éléments mineurs (Si, P) et le rapport (Ti/C) ont été optimisés. Cette nuance d’acier
et ses précurseurs ont déja été testés dans des réacteurs expérimentaux tels que Phénix et/ou
SuperPhénix.

Il est important de souligner deux points clés concernant la métallurgie des tubes de gaine en 15-15Ti
AIM1, dont les r6les sont couplés :

- Le taux d’écrouissage final préconisé se situe entre 20 et 25%. Il permet, via le réseau des
dislocations, de créer des points d’élimination des défauts ponctuels a I|'origine du
gonflement ;

- L’addition d’un faible pourcentage de titane (en poids) favorise la stabilisation du réseau de
dislocations a chaud, grace a leur épinglage par de fins précipités de carbure de titane.

Récemment, le CEA a repris des recherches pour étudier le comportement de cet acier en fluage en
conditions incidentelles (Mateus Freire, 2018) et en gonflement sous irradiation (Kountchou Tawokam,
2018). D’autres travaux portent également sur I'amélioration de ses performances grace a
I’optimisation de la composition chimique (Rouxel, 2016 ; Vaugoude, 2019) ainsi que de la gamme de
fabrication (Courtin, 2015). Suite a ces travaux de thése, il est apparu des pistes de recherche a explorer
pour approfondir la connaissance de cet acier.

Le 15-15Ti AIM1 présente en particulier une singularité marquée de comportement, commune aux
aciers austénitiques : sa ductilité diminue fortement entre 20°C et 400°C (Courtin, 2015). En outre, la
spécification pour la gaine d’un état métallurgique écroui (€ ~ 20%) accentue cette perte de ductilité,
qui atteint un minimum vers 200°C se traduisant par une rupture en traction apres moins de 5% de
déformation a cette température au lieu de 15% a 20% a 20°C.
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Si cela ne remet pas en cause une utilisation en réacteur, ou la température de la gaine est comprise
entre 400°C et 650°C, cela peut étre pénalisant pendant les phases qui précedent, notamment lors du
stockage et du transport des assemblages combustibles. En effet, I'échauffement induit par la seule
présence des pastilles combustibles a I'intérieur des tubes de gaines, peut conduire a une élévation
notable de température avec des gradients selon la hauteur d’assemblage et la disposition des aiguilles
dans le faisceau.

Par ailleurs, I'effet du vieillissement thermique sur la microstructure a haute température (T>650°C)
a été largement étudié dans la thése de (Mateus Freire 2018). Cependant, cet effet reste peu connu
aux températures les plus basses des conditions de service en réacteur, c’est-a-dire entre 400°C et
600°C. De plus, malgré les différentes optimisations, c’est dans cette gamme de température que
persiste une forte sensibilité du 15-15Ti AIM1 au gonflement, appelé pic de gonflement de « premiére
bosse » (Séran, 2014).

Dans ce contexte, le but de cette thése est donc double :
- Améliorer notre compréhension des mécanismes de déformation responsables de la
singularité de comportement a 200°C;
- Etudier l'influence d’un vieillissement hors flux dans une gamme de température entre 400°C
et 600°C sur les évolutions microstructurales et sur le comportement en traction incluant la
singularité de comportement.

Pour atteindre ces objectifs, les travaux de thése sont menés sur un nouveau lot de tubes en 15-15Ti
AIM1, qui a été approvisionné par le CEA en 2016 dans le cadre du projet ASTRID.

Elucider I'origine de la singularité de comportement en lien avec les mécanismes de déformation mis
en jeux requiert une approche multi-échelle, regroupant des techniques de caractérisation
complémentaires telles que :

- Les essais de traction directement sur tubes de gaine afin d’évaluer les propriétés mécaniques
de I'acier au niveau macroscopique ;

- La microscopie électronique a balayage dans son mode de diffraction des électrons
rétrodiffusés (EBSD) permettant une étude des mécanismes de déformation a I'échelle d’un
ou plusieurs grains, c’est-a-dire a I’échelle mésoscopique ;

- La microscopie électronique en transmission donnant acces a I'observation de ces mécanismes
a I'échelle des défauts cristallins, c’est-a-dire a I’échelle microscopique.

Concernant I'étude de I'influence d’un vieillissement hors flux, des traitements thermiques sont tout
d’abord réalisés sur les tubes des gaines en 15-15Ti AIM1 a des températures comprises entre 400°C
et 600°C, pendant des durées allant d’une centaine d’heures a plusieurs milliers d’heures.

L'analyse des modifications microstructurales induites se concentre principalement sur les deux
aspects clés de la métallurgie des tubes de gaine en 15-15Ti AIM1, c’est-a-dire I'évolution du réseau
de dislocations et la précipitation. D’autre part, les évolutions des propriétés mécaniques de |’acier au
niveau macroscopique sont examinées.
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En cohérence avec cette démarche, le manuscrit est construit en cinqg chapitres, qui se structurent de
la maniere suivante :

Le Chapitre 1 mentionne quelques aspects sur la métallurgie générale des aciers austénitiques et
rappelle leurs principaux mécanismes de déformation. La singularité de comportement, connue dans
ce type d’aciers couramment utilisés en industrie, est décrite. De plus, les études apportant certains
éléments de réponse pour I'expliquer sont exposées. Enfin, des précisions sont fournies sur le 15-15Ti
AIM1 et sur I'effet d’un vieillissement thermique sur sa microstructure.

Le Chapitre 2 se consacre a une étude fondamentale des mécanismes de déformation impliqués dans
la singularité de comportement. Pour s’affranchir de la gé¢ométrie des tubes qui est contraignante a
caractériser, un matériau modele sous forme de tble a été élaboré en laboratoire. Il permet la mise en
ceuvre d’essais de traction in-situ dans le MEB et dans le MET pour faire ressortir les mécanismes de
déformation actifs a 20°C et 200°C. Par ailleurs, I'utilisation de ce matériau modéle est la clé de voute
de la détermination de I'Energie de Défaut d’Empilement de 20°C jusqu’a 500°C.

Le Chapitre 3 s’attache a caractériser puis étudier le comportement mécanique et les mécanismes de
déformation associés aux tubes de gaine en 15-15Ti AIM1. Dans un premier temps, une analyse
critique des propriétés en traction obtenues est développée en se référant a la littérature et a aux
recommandations de la spécification technique. Dans un second temps, différentes campagnes
d’essais de traction sont conduites directement sur les tubes afin de mieux appréhender la singularité
de comportement. A la suite, les microstructures des éprouvettes testées a 20°C et 200°C sont
analysées par des caractérisations post-mortem au MEB et au MET.

Le Chapitre 4 se focalise sur I'effet d’un vieillissement hors flux entre 400°C et 600°C sur la
microstructure des tubes de gaine en 15-15Ti AIM1. L’évolution du réseau de dislocations est étudiée
a la fois grace a des observations au MET et par une analyse de la variation des contraintes résiduelles.
La précipitation secondaire, intervenant durant le traitement de vieillissement, est examinée finement
a des échelles nanométrique et micrométrique, respectivement par des observations au MET et en
utilisant la dissolution sélective de la matrice. Enfin, le comportement en traction des tubes de gaine
apres vieillissement est étudié, avec une attention particuliere portée a I’évolution de la singularité de
comportement présente a I'état de réception.

Le Chapitre 5 récapitule en premier lieu le comportement en traction de I'acier de 15-15Ti en fonction
de la température suivant les trois états métallurgiques étudiés (état hypertrempé, état écroui et état
écroui suivi d’un vieillissement). En second lieu, une discussion est menée pour déterminer I'origine
de ces évolutions. Cette discussion aborde notemment les paramétres régissant les mécanismes de
déformation et leur impact sur le comportement en traction, répondant ainsi a I'objectif fixé. En
dernier lieu, une conclusion de I'étude est présentée et les prolongements a y donner sont proposés.
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1. Aspects généraux sur la métallurgie des aciers austénitiques

Cette premiere partie a pour objectif de présenter quelques rappels de métallurgie générale sur les
aciers austénitiques qui seront utiles pour la compréhension et la mise en perspective des résultats
présentés dans la suite du manuscrit. Ces rappels concernent notamment les aspects chimiques, les
mécanismes de déformation et les propriétés mécaniques recensées avec une attention particuliére
vis-a-vis de leur évolution en fonction de la température, en particulier entre 'ambiante et 400°C. Le
propos se focalisera plus particulierement sur les aciers austénitiques inoxydables.

1.1. Rappels sur les aciers austénitiques inoxydables
1.1.1. Composition chimique et r6le des éléments d’alliage

Les aciers austénitiques inoxydables sont composés principalement de fer, de chrome et de nickel. lls
sont utilisés dans différents secteurs industriels grace a leur résistance a la corrosion associée a
d’excellentes propriétés mécaniques sur une large gamme de température.

Dans le domaine nucléaire, pour les réacteurs a neutrons rapides (RNR), les aciers 304L, 316L et 316LN
sont des nuances largement utilisées. Pour les applications « gainage combustible » des RNR a
caloporteur sodium (RNR-Na), les nuances stabilisées au titane sont préférées comme par exemple
I"acier 316Ti ou les aciers 15-15Ti (Olier et al., 2019). La composition chimique de certains de ces aciers
est fournie dans le Tableau I. 1.

((':’/f,)mgg:ii;i::) Cr Ni C Ti Mo Mn Si Fe
304 n":;'( i; 180 0,05 - . 2 - Bal.
316 n":;'( ig 112?5 0,05 - ig 2 - Bal.
316Ti n":;'( ig 112?5 01 | 5xC ig 1,5 - Bal.
I T A T A 30 2

Tableau I. 1 : Composition chimique des aciers austénitiques inoxydables 304, 316 et 316Ti selon la norme NF A35573 et de
I'acier 15-15Ti selon la norme UNS $31272.

Le role de chaque élément est détaillé comme suit (Lacombe et al., 1993) :

- Le chrome est utilisé pour ses propriétés passivantes. Un acier est considéré comme inoxydable
s’il contient au minimum 10,5% massique de chrome et au maximum 1,2% massique de carbone
selon la norme NF EN 10020. Cependant, le chrome rend I’acier sensible a la corrosion inter-
granulaire a cause de la formation de carbures.

- L’ajout de nickel permet d’assurer le caractére austénitique de I'acier.

- Le titane est un élément trés carburigéne. En précipitant, il forme des carbures de titane, qui
diminuent la quantité de carbone disponible pour former des carbures de chrome.

- Le molybdéne estincorporé pour sa capacité a améliorer la résistance a la corrosion. Cependant,
il déstabilise 'austénite. Cet effet est contrecarré par I'ajout de manganeése.

- Lesilicium permet d’accroitre la résistance a I'oxydation a haute température.
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1.1.2. Stabilité thermodynamique des phases

La phase austénitique, appelée y, a une structure cristalline de type Cubique a Faces Centrées (CFC).
Elle est obtenue par un traitement thermique a tres haute température (> 1000°C). A plus basse
température, elle est métastable et susceptible de se transformer en ferrite (a) ou martensite (a’). Ces
deux phases ont respectivement une structure Cubique Centrée et tétragonale centrée (quasiment
CC). La transformation y = a’ est dite displacive, c’est-a-dire qu’elle se produit sans I'intervention de
la diffusion.

Des diagrammes de phases existent dans la littérature pour déterminer la stabilité des différentes
phases. lls utilisent les notions de chrome équivalent et de nickel équivalent regroupant
respectivement les éléments « alphagénes » stabilisant la ferrite et les éléments « gammagénes »
stabilisant I'austénite. D’apres la these de (Chabaud-Reytier, 1999), le diagramme de Pryce et Andrews
(Pryce, 1960) est le plus pertinent pour les aciers inoxydables austénitiques stabilisés au titane. En
effet, le titane a un fort pouvoir alphagéne. Cependant, seul le titane libre, c’est-a-dire présent en
solution solide, doit étre pris en compte. Il faut exclure celui qui a déja précipité sous forme de carbure
et/ou de carbonitrure. Il en est de méme pour le carbone, qui a au contraire un fort pouvoir
gammagene. D’apres (Pickering, 1984), la teneur en titane et en carbone libre s’écrit selon les
équations (I. 1) et (I. 2). Par ailleurs, la solubilité maximale du carbone dans I'austénite est estimée a
0,03%.

. . . . 1
Tiipre = Tisorution = Titotar — [(Ceotar — 0,03) + N] 1)

Ciibre = Csotution = 0,03 (l.2)

Ainsi, les relations de chrome et nickel équivalent s’écrivent selon les équations (. 3) et (I. 4) (Pryce,
1960).

Crsquivatent (%) = (%CT) + 3(%S1) + (%Mo) + 10(%Tisourion) (-3)
Niéquivalent(%) = (%Ni) + 0,5(%Mn) + 21(%Csorution) (I.4)

Le positionnement sur le diagramme de Pryce et Andrews en Figure |. 1 des aciers 15-15Ti (selon la
norme UNS S31272) confirme leur structure entiérement austénitique. Par comparaison, I'acier 316Ti
est beaucoup plus proche du domaine ferrito-martensitique.

Ce diagramme ne prend pas en compte la vitesse de refroidissement aprés I'obtention de 'austénite
a haute température. Lors d’un refroidissement rapide, une transformation de l'austénite en
martensite o’ peut se produire. Elle est appelée transformation thermique. La température M, a
laquelle démarre cette transformation peut étre estimée selon la relation de (Pickering, 1984), décrite
par I'équation (I. 5). Par exemple, la valeur de M pour les aciers de type 15-15Ti est de -188°C™.

M,(°C) = 502 — 810(%Cjip,e) — 1230(%N) — 13(%Mn) — (I.5)
30(%Ni) — 12(%Cr) — 54(%Cu) — 6(%Mo)

Par ailleurs, la martensite a’ est également susceptible d’apparaitre précocément lorsque I'acier est
déformé. Il est possible de définir une température seuil M3, a partir de laquelle 50% de martensite
est formée lorsque 30% de déformation est appliquée (Pickering, 1984). Elle est définie selon

1 Pour ce calcul, les valeurs de composition minimale et maximale sont moyennées.
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I’équation (I. 6). Cette transformation est dite athermique. M3, est égale a -63°C pour les aciers
15-15Ti.

My30(°C) = 497 — 462(%Cyipre + %N) — 9,2(%Si)

—8,1(%Mn) — 13,7(%Cr) — 20(%Ni) — 18,5(%Mo) (-6

Au final, la structure des aciers austénitiques inoxydables 15-15Ti (selon la norme UNS S31272) est
100% austénitique a température ambiante et au-dela.
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Figure I. 1 : Diagramme de Pryce et Andrews avec la position des aciers 15-15Ti et du 316Ti.

1.2. Généralités sur les mécanismes de déformation
1.2.1. Notions de base pour la structure CFC

Pour les métaux CFC, tels que les aciers austénitiques considérés ici, le principal mécanisme de
déformation est le glissement des dislocations parfaites, plus ou moins dissociées selon la
température, dans les plans denses ou compacts du cristal, i.e. les plans {111}. En ayant la plus grande
densité atomique, ils présentent la plus grande distance inter-réticulaire. Cette configuration diminue
le frottement entre les plans et facilite ainsi le glissement.

La direction du glissement se fait selon une direction dense du type < 110 > pour avoir la norme du
vecteur de Burgers la plus petite possible. Dans le cas du glissement de dislocations parfaites, le
vecteur de Burgers s’écrita/2 < 110 > avec a le paramétre de maille.

On dénombre douze systémes de glissement au total (4 plans {111} indépendants, et trois directions
< 110 > indépendantes).
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Dans les aciers austénitiques, les dislocations parfaites sont susceptibles de se dissocier en deux
dislocations partielles suivant la relation (. 7) proposée par (Heidenreich, Shockley, 1948).

b1 - b2 + b3
%[101] —>%[2H] + %[115] (-7)

Le critére de dissociation est appelé critére de Frank. Si b12 > b22 + b3?, alors la dissociation est
favorable. Ces dislocations partielles sont appelées dislocations de Shockley.

Le passage d’une dislocation parfaite, décalant les plans denses d’une distance interatomique, permet
a chaque atome déplacé de retrouver une position similaire a celle ou il était a I'origine. Cependant,
ce n’est pas le cas apres le passage d’une dislocation partielle qui a une norme de vecteur de Burgers
plus petite. Cette situation provoque un défaut d’empilement dans la séquence d’empilement des
plans denses.

Pour plus de détails, le lecteur pourra se reporter a des ouvrages généraux, tels que « Mechanical
Metallurgy » (Dieter, 1988) et « Introduction to Dislocations » (Hull, Bacon, 2011).

1.2.2. Energie de Défaut d’Empilement (EDE)

La capacité des dislocations parfaites a se dissocier est soumise au co(t énergétique de formation des
défaut d’empilement. Il est estimé grace a I'Energie de Défaut d’Empilement (EDE) du métal. Plus I'EDE
est faible, plus les dislocations vont se dissocier. Elle est notée y et son unité dans le systeme
international est le J.m™2. Pour plus de simplicité, elle est souvent exprimée en mJ. m=?2

L'EDE dépend fortement de la composition de I'acier. Pour les aciers inoxydables austénitiques, des
relations empiriques ont été établies reliant, a la température ambiante, la valeur d’EDE a la teneur
massique de chacun des éléments d’alliage. L'une des premiéres relations a été établie par (Schramm,
Reed, 1975). Elle s’écrit sous la forme de I'équation (I. 8). A I’heure actuelle, la relation la plus évoluée
est proposée par (Meric de Bellefon et al., 2017). Elle est basée sur une régression multilinéaire de 144
mesures d’EDE effectuées soit par microscopie électronique en transmission (MET) soit par diffraction
des rayons X (DRX). Elle s’écrit sous la forme de I’équation (I. 9). Ces équations mettent en évidence
une plus grande propension de certains éléments a faire varier 'EDE que d’autres. C'est le cas du
carbone par exemple.

EDE (mJ.m=2) = —53 + 6,2(%Ni) + 0,7(%Cr) + 3,2(%Mn) + 9,3(%Mo) (-8

EDE (m].m™2) = 2,2+ 1,9(%Ni) — 2,9(%Si) + (1.9)
0,77(%Mo) + 0,5(%Mn) + 40(%C) — 0,016(%Cr) — 3,6(%N)

Selon I'équation (I. 9), 'EDE des aciers 304 et 316 est estimée respectivement entre 15-26 mJ/m? et
20-35 mJ/m? (Meric de Bellefon et al., 2017). Selon la méme équation, en prenant les valeurs
moyennes de composition indiquées dans le Tableau 1.1, I'EDE des aciers de type 15-15Ti est prédite a
31 mJ/m2 |l faut souligner que ces relations permettent des estimations mais qu’elles sont
insuffisantes pour déterminer 'EDE d’un acier de formulation chimique complexe. Par exemple, elles
ne prennent pas en compte l'influence de certains éléments, pouvant étre présents dans l'acier,
comme le titane par exemple.
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1.2.3. Maclage Mécanique

Le maclage mécanique est autre un mécanisme de déformation des métaux CFC. Il nécessite le
glissement des dislocations partielles et la formation de défaut d’empilement. Par rapport au
mécanisme de glissement des dislocations parfaites, nous verrons par la suite qu’il peut intervenir dans
les aciers austénitiques selon la valeur d’énergie de défaut d’empilement.

1.2.3.1.  Aspects cristallographiques

Une macle est un basculement d’une partie du cristal formant un miroir de la matrice. A l'interface
entre la macle et la matrice se trouvent le joint de macle, qui correspond a un plan {111} du cristal. La
désorientation locale au niveau de ce joint de macle est de 60°. Pour cette raison, il porte I'appellation
23. Les macles sont cohérentes car il y a une continuité parfaite du réseau cristallographique entre
elles et la matrice, sans la présence de dislocations résiduelles.

La Figure I. 2 montre la formation d’une macle mécanique par le passage successif de trois dislocations
partielles dans les plans {111} d’un cristal. La séquence d’empilement du début est une séquence sans
défaut de type ABC ABC ABC ABC. Le passage de la premiére dislocation partielle crée le premier
défaut d’empilement. Le passage de la deuxiéme vient rajouter un deuxieme défaut sur le précedent.
Cette configuration est appelée défaut d’empilement extrinseque. Apreés le glissement de la troisieme
dislocation partielle, trois défauts d’empilement sont donc présents. La séquence finale d’empilement
est devenue ABC ABA CBC ABC.

La formation de la macle a généré un déplacement égal a la norme de 3 vecteurs de Burgers des
dislocations partielles, soit 3b,,.
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Figure I. 2 : Formation d’une macle mécanique par le glissement successif de dislocations partielles (Kibey et al., 2007).
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1.2.3.2. Germination et croissance des macles

Selon la description effectuée au 1.2.3.1, la formation des macles nécessite le glissement d’un grand
nombre de dislocations partielles de téte dans des plans précis. Par ailleurs, I’émission des dislocations
partielles de queue doit étre bloquée pour éviter de refermer les défauts d’empilement. Plusieurs
mécanismes ont été avancés dans la littérature pour expliquer ce phénomene, sans qu’aucun ne fasse
I"'unanimité (Christian, Mahajan, 1995). Les deux plus connus sont les suivants :

- Le modele polaire est un des premiers (Venables, 1964 ; 1974 ; Niewczas, Saada, 2002) a
avoir été développé. Il nécessite la dissociation particuliere d’une dislocation parfaite en
une dislocation de Shockley et en une dislocation de Frank. La dislocation de Frank
immobile joue le réle de pble. La formation de la macle est alors expliquée par une rotation
de la dislocation de Shockley autour du péle. Cela permet d’émettre une dislocation
partielle dans le plan compact, selon le fonctionnement du moulin de Frank-Read (Frank,
Read, 1950) . A chaque nouveau tour, la dislocation de Shockley change de plan compact.

- Le modele d’empilement des dislocations utilisant les verrous de Lomer-Cottrell (Cohen,
Weertman, 1963). Ces verrous apparaissent lorsque deux dislocations parfaites glissent
dans deux plans conjugués, et s’intersectent. Un obstacle fort au glissement est ainsi créé
(Cottrell, 1953). Lorsqu’une autre dislocation parfaite arrive et se bloque contre un verrou
de Lomer-Cottrell, elle peut se dissocier en émettant une dislocation de Frank et une
dislocation de Shockley, qui va glisser dans le plan compact adjacent. L’arrivée de nouvelles
dislocations génere un empilement ol le mode de dissociation se répéte pour chaque
dislocation. De cette maniére, un front de macle se forme.

Ensuite, la croissance de la macle se déroule par propagation des dislocations de Schockley et
expansion de la taille des défauts d’empilement. Ceci conduit a une augmentation de la longueur de la
macle, qui peut atteindre jusqu’a plusieurs dizaines de microns. L'épaississement de la macle se
produit grace au glissement de dislocations partielles supplémentaires sur les plans au-dessus ou au-
dessous de la macle. Généralement, les macles mécaniques n’excédent pas quelques dizaines de
nanometres d’épaisseur. Elles sont souvent regroupées en faisceaux dont I’épaisseur varie entre 100
et 500 nm comme illustré sur la Figure |. 3 (Gutierrez-Urrutia, Raabe, 2012 ; Yan et al., 2012).

Figure I. 3 : Micrographie MET d’une structure de macles dans un acier 316L (Yan et al., 2012).
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1.2.4. Transformation martensitique induite par déformation de I'austénite
Il existe un mécanisme de déformation supplémentaire dans les aciers austénitiques en lien avec les
défauts d’empilement : la formation de martensite €. Elle est a distinguer de la martensite a’.

Sa structure est hexagonale compacte et elle est ferromagnétique. Elle se forme par le passage d’une
dislocation partielle tous les deux plans denses, au contraire d’'une macle mécanique ou tous les plans
sont concernés (Allain, 2004). Ce mécanisme est détaillé en Figure I. 4. Comme les macles mécaniques,
elle s’organise en lamelles constituées d’une interface cohérente avec la matrice austénitique.

Cet effet est appelé I'effet TRIP (Transformation Induced Plasticity). Il est couramment observé sur
I’acier 304 (lwamoto et al., 1998). Cependant, il ne va pas étre considéré dans cette étude.

CFC A A
B B
—» C C
4———'-—————-—-&
B CFC
He S ¢
c__1r — 4
A B
C C

Figure I. 4 : Description schématique de la formation d’une lamelle de martensite. La fleche indique la position de I'interface
entre la martensite et la matrice austénitique (Allain, 2004).

1.3. Description de I'évolution du comportement en traction
jusqu’a 400°C

On observe sur les aciers austénitiques une évolution singuliere du comportement en traction lors
d’une élévation de la température. Elle se manifeste par une baisse de la ductilité en termes
d’allongements total et homogene, qui est tres marquée entre 20°C et 200°C. Nous verrons dans cette
partie que cette évolution de comportement peut étre reliée aux mécanismes de déformation tels que
présentés précédemment.

1.3.1. Cas des aciers TWIP

Les aciers austénitiques a haute teneur en manganése, également appelés aciers TWIP (TWinning
Induced Plasticity), ont fait I'objet d’une intense recherche et d’un fort développement dans le début
des années 2000. En effet, ils offrent d’excellentes propriétés mécaniques combinant a la fois grande
résistance et grande ductilité. La Figure I. 5 reporte I'évolution des propriétés mécaniques d’un acier
TWIP de composition Fe-25Mn-3Si-3Al en fonction de la température (Grassel et al., 2000).

Lorsque la température croit depuis des valeurs négatives jusqu’a 20°C, on observe une augmentation
des allongements homogéne (A;) et total (A:) concomitante a une baisse de la limite d’élasticité (Rpo,2)
et de la résistance maximale (Rn).
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Entre 20°C et 400°C, Rpo2 et Rm continuent a décroitre lentement, tandis que A, et A: diminuent trés
sensiblement. Respectivement, ils baissent de ~70% a ~40% et de ~80% a ~50%. La chute la plus
importante se situe dans la gamme de température entre 20°C et 200°C.
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Figure I. 5: Evolution des propriétés mécaniques d’un acier TWIP de composition Fe-25Mn-3Si-3Al en fonction de la
température (Grdssel et al., 2000).

1.3.2. Cas des aciers austénitiques inoxydables de la série 304 et 316

Les courbes conventionnelles contrainte-déformation en traction des aciers 304 et 316, a I'état
recristallisé, sont décrites par (Byun et al., 2004) et sont reportées en Figure I. 6.
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Figure I. 6 : Coubes conventionnelles de traction en fonction de la température a I’état recristallisé pour a gauche I’acier 304
et a droite I'acier 316 (Byun et al., 2004).

Pour I'acier 304, I'allongement a rupture augmente de ~70% a ~110% avec la température entre -150°C
et 20°C. Puis, au-dessus de 20°C, I'allongement total diminue de ~110% a 20°C jusqu’a ~60% a 200°C. I
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en est de méme pour I'acier 316 avec la différence que le maximum d’allongement se situe a -50°C au
lieu de 20°C.

Ces aciers présentent donc tous les deux, a Iétat recristallisé, une baisse sensible d’allongement entre
20°C et 200°C. Par ailleurs, on note que cette baisse est déja trés sensible entre 20°C et 100°C, alors
gue son niveau est quasi-stable entre 200°C et 400°C. De fagon plus attendue, on observe une baisse
progressive de la limite d’élasticité et de la résistance maximale lors d’une hausse de la température.

Un examen plus poussé de la littérature sur ce sujet nous conduit a attirer I'attention du lecteur sur le
role de I’écrouissage de I'acier sur cette singularité de comportement.

La Figure I. 7 compare les courbes contrainte-déformation obtenues pour un acier 316LN a I'état
recristallisé et a I’état écroui 20%. On peut faire les remarques suivantes :

- Concernant la limite d’élasticité et la résistance maximale a rupture, elles sont beaucoup plus
élevées a I'état écroui qu’a I'état recristallisé sur toute la plage de température testée.

- Concernant les allongements, ils sont plus faibles a I'état écroui qu’a I'état recristallisé. Par
exemple, a 20°C, I'allongement a rupture maximal pour I'état recristallisé est proche de 80%,
alors qu’il est réduit de moitié (compris entre 30 et 40%) aprés écrouissage. Pour des
températures d’essai comprises entre 200°C et 400°C, I'amplitude de la chute d’allongement est
encore plus importante entre |'état recristallisé et I'état écroui. Au final, pour I'acier 316LN
écroui, 'allongement a rupture minimal est obtenu a 400°C (At ~8%).

- Dans le domaine de plasticité, les courbes de |'état écroui présentent un plateau quasi-
horizontal, signe d’un matériau en limite d’écrouissage et présentant une forte propension a la

localisation.
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Figure I. 7 : Comparaison des courbes conventionnelles de traction pour un acier 316 LN & I'état recristallisé a gauche et écroui
(e = 20%) a droite (Byun et al., 2004).

D’autres auteurs (Brnic et al., 2011) ont étudié le comportement d’une nuance stabilisée au titane. La
Figure |. 8 présente les courbes de traction conventionnelles obtenues pour un acier 316Ti écroui.

Pour cet acier testé entre -70°C et 400°C, I'allongement total maximal est obtenu a -70°C (A: ~50%). A
des températures d’essai supérieures, il va diminuer jusqu’a une valeur minimale de 15% a la
température de 200°C. Ensuite, A remonte a 22,5% a 300°C, pour diminuer a nouveau jusqu’a 17,5%
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a 400°C. Cette nuance se distingue donc des aciers non stabilisés au titane (304, 316, 316LN) par la
présence de deux baisse d’allongement, I'une entre -70 °C et 200°C et la seconde entre 300°C et 400°C.
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Figure I. 8 : Courbes conventionnelles de traction pour un acier 316Ti écroui, d’aprés (Brnic et al., 2011).

1.4. Eléments d’interprétation de I'évolution du comportement

en traction jusqu’a 400°C
L’origine de la singularité de comportement observée en traction, détaillée au paragraphe précédent,
est liée aux mécanismes mis en jeux lors de la déformation selon la température d’essai. Pour les aciers

des séries 304 et 316, il est possible de trouver dans la littérature certains éléments d’explication
reposant par exemple sur des analyses EBSD ou sur des examens au MET.

1.4.1. Observation des microstructures de déformation en fonction de la
température

Utilisation de I’analyse EBSD

Des études en diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD) effectuées sur I'acier 316L ont permis de
mettre en évidence un changement dans les mécanismes de déformation en fonction de la
température (Wu et al., 2006). La Figure I. 9 présente des cartographies EBSD obtenues sur un acier
316L testé en traction a trois températures : 20°C, 100°C et 200°C.

Les points suivants sont a souligner :

- Al'état non déformé (a), les grains sont de couleurs homogénes avec la présence de macles
épaisses qui sont d’origine thermique (formées lors du traitement d’hypertrempe).

- Al'état déformé a 20°C (b), les grains apparaissent « hachurés » ou « striés » par des bandes
d’autres couleurs : il s’agit de macles mécaniques. Le maclage est donc un mécanisme de
déformation actif a la température ambiante. Par ailleurs, des gradients de couleur apparaissent
au sein des grains : lls correspondant a des distorsions du réseau cristallin. C'est le signe de
I'activité d’un second mécanisme de déformation, qui est le glissement et le stockage des
dislocations.

- Al'état déformé a 200°C (d), les macles fines sont quasi-absentes et on observe uniquement des
gradients de couleurs au sein des grains. Dans ce cas, le mécanisme de déformation
prédominant est le glissement et le stockage de dislocations.
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Figure I. 9 : Cartographies EBSD d’un acier 316L; (a) a I’état non déformé; (b) déformé en traction a I'allongement homogéne
a la température ambiante; (c) @ 100°C et (d) 200°C (Wu et al., 2006).

Utilisation de I’'analyse MET

La microscopie électronique en transmission est la technique la plus utilisée pour réaliser des images
a I'échelle des défauts cristallins. A contrario de I'EBSD, elle est trés locale mais offre I'avantage
d’observer les défauts, dont les dislocations et les défauts d’empilement. Certaines données sont
disponibles pour I'acier 316LN (Byun et al., 2003). La Figure I. 10 rassemble des images MET d’un acier
316LN déformé a environ 15% a quatre températures différentes : -100°C ; 20°C; 200°C et 400°C.

Les commentaires suivants peuvent étre faits :

- A 200°C et 400°C, on observe des enchevétrements de dislocations parfaites. Ceci est le signe
du glissement et du stockage de dislocations parfaites combiné a du glissement dévié.

- A 20°C, on identifie des dislocations parfaites mais en nombre plus faible. Par ailleurs, des zones
présentant des contrastes de franges sont visibles : il s’agit des défauts d’empilement encadrés
par des dislocations partielles provenant de la dissociation des dislocations parfaites.

- A -100°C, des macles sont trés bien identifiées. On remarque qu’il existe deux réseaux de
macles : TW1 et TW2. TW1 s’est formé en premier : il s’agit du réseau primaire. TW2 s’est formé
entre les macles TW1, il s’agit d’'un réseau secondaire.

16



Chapitre | : Etude bibliographique

Figure 1. 10 : Micrographies MET d’un acier 316LN déformé (= 15%) a a) 400°C; b) 200°C; c) 20°C et d) -100°C (Byun et al.,
2003).

En conclusion partielle, pour des aciers 316L et 316LN, les analyses EBSD et MET montrent que le
glissement et le stockage de dislocations parfaites est opérant peu importe la température. A 20°C
et aux températures inférieures, un mécanisme de déformation supplémentaire devient actif : le
maclage mécanique.

Pour ces aciers, les conditions dans lesquelles le maclage s’active ne sont pas encore déterminées avec
exactitude. Il existe différentes approches qui vont étre passées brievement en revue.

1.4.2. Parametres influengant le maclage

Dans la littérature, deux parametres clés sont discutés pour expliquer la dépendance en température
du maclage :

- L’énergie de Défaut d’Empilement (EDE),

- Lacontrainte appliquée.

Nous proposons de nous intéresser a I'influence respective de ces deux parameétres sur le maclage puis
de discuter de leur couplage.
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1.4.2.1. Role de I'Energie de défaut d’empilement (EDE)

L’énergie de défaut d’empilement est susceptible d’évoluer avec la température. Tres peu de données
sont disponibles pour les aciers austénitiques inoxydables. Toutefois, un article d’intérét (Rémy et al.,
1978) présente des évolutions de I'EDE en fonction de la température pour différents systéemes
ternaires Fe-Cr-Ni, comme illustré par la Figure I. 11.
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Figure I. 11 : Variation de I'EDE en fonction de la température pour des aciers de type Fe-Cr-Ni a gauche d’aprés (Latanision,
Ruff, 1971) et a droite d’apres (Abrassart, 1973), (Rémy et al., 1978).

On note principalement une élévation générale de I'EDE lorsque la température augmente. Deux
domaines se distinguent : une forte croissance est observée jusqu’a 400 ou 500K, suivie d’'une phase
de stabilisation pour des températures allant jusqu’a 600K. Durant la premiére phase, une
approximation linéaire permet d’estimer une valeur de coefficient directeur comprise entre 0,05 et
0,10 mJ/m?/°C (Rémy et al., 1978).

Il existe une corrélation directe entre les valeurs d’EDE et les mécanismes de déformation actifs (S
Allain et al., 2004 ; Lee et al., 2010 ; Dumay et al., 2008 ; Sato et al., 1989 ; Frommeyer et al., 2003 ;
Kim et al., 2011) :
- Lorsque I'EDE est élevée (supérieure a 35-40 mJ/m?), la dissociation des dislocations
parfaites n’est pas favorable. Seul le glissement de dislocations parfaites peut se produire.
Du glissement dévié peut également survenir.
- Lorsque I'EDE se situe a des valeurs intermédiaires (entre 20 mJ/m? et 35-40 mJ/m?), la
dissociation des dislocations parfaites est courante et des macles peuvent se former.
- Lorsque I'EDE est faible (inférieure a 20 mJ/m?), la forte multiplication des défauts
d’empilement peut aboutir a la formation de martensite ¢.

L’EDE de I'acier 316 estimée entre 20 mJ/m? et 35 mJ/m? a 20°C selon I'équation (l. 9) permet de
justifier I'activité du maclage observée a cette température sur la Figure I. 9(b). Avec un taux de
croissance de 0,10 mJ/m?2/°C, 'EDE de I'acier 316 est contenue dans l'intervalle entre 38 mJ/m? et 53
mJ/m? a 200°C. Ceci permet d’expliquer la disparition du maclage a cette température comme vu sur
la Figure . 9(d).
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1.4.2.2. Roéle de la contrainte

Selon (Cottrell, 1964 ; 1975), la distance de dissociation des dislocations parfaites d est inversement
proportionnelle a I'EDE et peut étre calculée grace a I'équation suivante :

g~ G(by)? (I. 10)
N 4ty

Ou G est le module de cisaillement et b, la norme du vecteur de Burgers des dislocations partielles.

Pour un acier austénitique, d est de I'ordre d’une dizaine de nanomeétres. Or la taille de certains défauts
d’empilement peut atteindre la dizaine de micromeétres. Si I'équation (l. 10) est appliquée pour une
telle distance de dissociation, cela conduirait a une EDE invraisemblablement basse. Par conséquent,
ce n’est pas I'EDE seule qui peut controler I'activité de maclage (Byun et al., 2003).

D’autres auteurs soulignent qu’une faible EDE est une condition nécessaire, mais non suffisante pour
activer le maclage (Allain, 2004).

(Byun et al., 2003) suggérent que c’est la contrainte macroscopique lors de |'essai, qui gouverne le
maclage. Ainsi, il est possible de définir trois domaines de contraintes comme illustré, pour des aciers
316 et 316LN, sur la Figure l. 12 :
- Lorsque la contrainte appliquée est inférieure a 400 MPa, le glissement et
I’enchevétrement des dislocations parfaites est le mécanisme majoritaire.
- Entre 400 et 600 MPa, les premiers défauts d’empilement apparaissent paralléelement au
glissement des dislocations parfaites.
- Au-dessus de 600 MPa, le maclage mécanique devient le mécanisme dominant. Cette
valeur est considérée comme critique pour I'activation du maclage.

80 - : :
Circles - present study,
AlS| 316LN, unirradiated & He-ion irradiated
70 [Triangles - AlSI 316, unirradiated & neutron iradiated
Large stacking

faults/iwins/dislocations
4 ' ™

.'
I L]
K ¥

200 400 600 800 1000
Stress, MPa

Figure I. 12 : Evolution des mécanismes de déformation en fonction de la contrainte pour un acier 316LN (Byun et al., 2003).

Cette représentation permet d’expliquer correctement les évolutions des microstructures de
déformation de la Figure I. 10 entre -100°C et 400°C. Lorsque la température augmente, la résistance
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maximale en traction (R,,) du 316 LN recristallisé diminue, comme vu sur les courbes de la Figure |. 7.
Par exemple, a 400°C, R,,, vaut environ 400 MPa. Le matériau n’a donc pas suffisamment durci pour
atteindre la valeur critique de contrainte pour I’activation du maclage. De ce fait, seulement des
enchevétrements de dislocations parfaites sont observés en Figure I. 10(a). A -100°C, R,,, vaut environ
1000 MPa, la valeur critique de contrainte pour I'activation du maclage est dépassée, |'acier macle
(Figure 1. 10(d)).

Selon (Byun et al., 2003), la contrainte critique d’activation du maclage pour les aciers 316 et 316LN se
situe donc a ~600 MPa.

1.4.2.3. Dépendance de la contrainte de maclage en fonction de I'EDE
Il est possible de définir une cission résolue critique de maclage 77, qui est directement
proportionnelle a I'Energie de Défaut d’Empilement. Elle s’écrit le plus couramment selon I'équation
(I.11) (De Cooman et al., 2018).

— Y
TT—OCE'FCte (/.11)

Les parametres X et Cte sont souvent ajustés pour chaque matériau. Le terme Cte prend en compte
des effets comme, entre autre, la taille de grain, des longueurs de dislocations ou des tailles de boucles
de dislocations.
Pour les aciers inoxydables austénitiques, cette relation peut s’écrire sous la forme (I. 12) proposée
par (Byun, 2003).
Tp = 2% (I.12)

T peut étre reliée a la contrainte macroscopique d’activation du maclage o7, via le facteur de Schmid
moyen (SF), comme précisé sur I'équation (I. 13).

op = SLF 2_: (I.13)
En ce qui concerne SF, (Byun, 2003) sélectionne la valeur de 0,326, proposée par (Taylor, Floyd, 1938)
pour les aciers inoxydables polycristallins. La relation devient donc :

or = 6,14 ¥ (1. 14)
bp

Dans le cas d’un acier 316 avec une EDE estimée a 14,2 mJ/m? a 20°C, g se situe aux alentours de 600
MPa, comme suggéré au paragraphe précédent (bp est égal a 0,145 nm).

Certains auteurs, comme (Wu et al., 2006), révisent cette relation en déterminant SF = 0,465 pour
un acier 316L. Par ailleurs, avec les valeurs d’EDE fournies par (Rémy et al., 1978), les auteurs évaluent
I’évolution de g7 en fonction de la température. Sur la Figure |. 13, elle est comparée a I’évolution de
la résistance maximale en traction (appelée contrainte de striction) de I'acier 316L. On remarque que
or augmente continlment en fonction de la température, alors que la résistance maximale quant a
elle ne cesse de diminuer. A partir de 120°C, la contrainte critique de striction est plus faible que o7.
Cela signifie qu’au-dela de cette température, o7 ne peut jamais étre atteinte. C’'est la raison pour
laquelle le maclage ne s’active plus.
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Figure I. 13 : Dépendance en température de la résistance maximale en traction, de ar et de la limite d’élasticité pour un
acier 316L (Wu et al., 2006).

1.4.3. Incidence de [I'activation du maclage sur le comportement en

traction
L’écrouissage d’'un métal désigne sa capacité a durcir lors de la déformation plastique. Il est le résultat
de l'interaction des dislocations en mouvement et des obstacles qu’elles rencontrent. Plus le métal
peut s’écrouir, moins il sera sensible a la localisation de la déformation, et donc a I'apparition d’une
striction conduisant a la rupture.

Le maclage mécanique influe fortement sur I'écrouissage selon deux composantes : une isotrope et
une cinématique.

- La composante isotrope repose sur un effet appelé « Hall-Petch Dynamique » (S. Allain et al.,
2004 ; Bouaziz, Guelton, 2001). Dans un grain, les joints de macle sont des interfaces cohérentes,
mais de forte désorientation. Elles ne sont pas franchissables par les dislocations et sont donc
des obstacles au glissement. L’apparition de macles mécaniques réduit progressivement le libre
parcours moyen des dislocations comme illustré sur Figure I. 14(a). Ceci est analogue a une
réduction dynamique de la taille de grain. Les dislocations s’accumulent graduellement contre
les parois de macles, qui apparaissent progressivement. Ceci entraine un fort durcissement de
la microstructure et une augmentation de la capacité du matériau a stocker les dislocations.

- La composante cinématique repose sur la génération de contraintes internes par les macles
(Bouaziz et al., 2008). Les empilements de dislocations sur les macles générent des contraintes
internes locales qui s’opposent a la contrainte appliquée sur les plans de glissement. Cela se
traduit notamment par une augmentation progressive de la distance inter-dislocations dans
I'empilement en s’éloignant du joint de macle, comme exposée sur la Figure |. 14(b). Pour
contrecarrer I'effet des contraintes internes tgg, il est nécessaire d’augmenter la contrainte de
cisaillement sur le plan de glissement 7,4. De ce fait, le coefficient d’écrouissage s’accroit.

La combinaison de ces deux effets permet a la fois d’atteindre de fortes contraintes et une grande
ductilité, qui est le principe de I'effet TWIP vu précédemment.
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(a)

Figure I. 14 : Schématisation pour (a) de I’effet Hall-Petch Dynamique; (b) de I’effet des contraintes internes. a4 correspond a
la contrainte appliquée sur le grain ; d et A sont respectivement la taille de grain et la distance inter-macles ; Enfin T, et

Ty représentent la contrainte de cisaillement respectivement résultante de o4 et des contraintes internes (De Cooman et al.,
2018).

Par ailleurs, le maclage mécanique est trés efficace pour accroitre la ductilité car il contribue également
a la déformation plastique (Meyers et al., 2001). En effet, la formation d’'une macle mécanique induit
un déplacement égal au moins a la norme de 3 vecteurs de Burgers de dislocations partielles (3by),
comme vu sur la Figure I. 2. De plus, ce déplacement est irréversible : contrairement aux dislocations
parfaites, les macles mécaniques ne sont pas soumises a recombinaisons ou réarrangements (sous
réserve que des mécanismes de démaclage n’interviennent pas).

En résumé, le maclage mécanique procure une excellente ductilité a de nombreux aciers
austénitiques a température ambiante. Lorsque la température augmente, il disparait et son effet
bénéfique sur I’écrouissage est perdu. C’est la raison pour laquelle les allongements en traction
diminuent (cf. § 1.3.2).
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2. Précisions sur |'alliage 15-15Ti et la nuance AIM1

La nuance 15-15Ti AIM1 (Austenitic Improved Material #1) est le résultat d’'une intense recherche
effectuée par le CEA. Elle a été mise au point spécifiquement pour l'application « gainage du
combustible » des réacteurs a neutrons rapides refroidis au sodium (RNR-Na) et utilisée pour les
dernieres recharges du réacteur Phénix dans les années 2000.

Pour mieux situer I'intérét des travaux entrepris dans cette these, il est opportun de rappeler le
contexte de I'utilisation de I'acier 1515Ti AIM1, et d’évoquer I'état des connaissances en lien avec la
problématique de notre étude (évolution microstructurale lors d’un vieillissement hors flux et
singularité de comportement en traction).

2.1. Contexte d’utilisation justifiant la composition chimique et
la gamme de fabrication
2.1.1. Le phénomene de gonflement

Dans le coeur d’'un RNR-Na, les conditions d’irradiation sont extrémes (ANON., 2008). L'impact des
neutrons de haute énergie (neutrons rapides) sur le matériau provoque une expulsion des noyaux
atomiques de leur position initiale et produit ainsi une cascade d’évenements tels que :

- La permutation entre atomes de la structure cristalline,

- Lacréation de défauts ponctuels de type paires de Frenkel.

Les défauts ponctuels de type paires de Frenkel sont constitués en nombre équivalent de lacunes et
d’atomes interstitiels. La température nominale de service permet une grande mobilité de ces défauts
nouvellement créés. S’ils ne peuvent pas se recombiner mutuellement, ils vont se regrouper sous
forme d’amas. Les amas lacunaires conduisent a la germination de cavités. Ces cavités vont étre
stabilisées par I'accumulation des gaz de transmutation a lintérieur (notamment I’hélium ou
I’hydrogéne) et vont pouvoir ainsi croitre. Ce processus de germination et de croissance de cavités,
aboutit a une augmentation volumique du matériau, appelé gonflement.

Le gonflement est quantifié par la déformation diamétrale du tube ou plus directement par des
mesures de densités, en corrélation avec le dommage créé par les cavités au sein de la structure. Le
dommage créé est mesuré par I'unité appelée déplacement par atome (dpa). Par exemple, une dose
de 100 dpa signifie que chaque atome du matériau irradié s'est en moyenne déplacé 100 fois.

Le gonflement est I'un des phénomeénes le plus limitant pour la durée de vie des gaines en réacteur. ||
doit étre maintenu en de¢a de valeurs compatibles avec le respect de criteres fonctionnels
(minimisation de I'instabilité dimensionnelle des structures) et/ou structurels (atteinte d’'une valeur
seuil de fragilisation induite par les cavités de gonflement).

2.1.2. Historique et origine de I'acier 15-15Ti AIM1

En France, plusieurs nuances ont été développées et utilisées avant d’aboutir au 15-15Ti AIM1.
La Figure I. 15 présente I'amélioration de la résistance au gonflement des différents aciers employés
comme tubes de gaine dans les réacteurs expérimentaux francais (Rapsodie, Phénix ou SuperPhénix).
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Figure I. 15 : Evolution de la déformation diamétrale (quantifiant le gonflement) des gaines du réacteur Phénix en fonction de
la température (selon la position dans I'assemblage), a) pour une dose de 60 dpa, b) pour une dose de 93 dpa (Séran, 2014).

Historiquement, les premiers tubes de gaine étaient en acier 316 hypertrempé. Leur gonflement était
important et s’étalait sous forme d’un large pic entre 400°C et 650°C comme le montre la Figure I. 15
a gauche. Par la suite, différentes améliorations ont été apportées pour diminuer le gonflement :

- La premiére a consisté a ajouter du titane dans I'acier. Cet élément, présent en solution solide,
permet d’augmenter la dose d’incubation avant que le gonflement débute. On observe alors un
affinement du pic autour de 400°C - 600°C pour du 316Ti hypertrempé.

- Une autre amélioration a été obtenue en écrouissant I'acier 316. En effet, les dislocations,
présentes dans le métal, permettent d’éliminer les défauts d’irradiation par piégeage (Séran,
2014). Dans ce cas, le gonflement se manifeste par :

o Une premiere « bosse » entre 400°C et 550°C,

o Un pic persistant entre 550°C et 650°C.

- L’amélioration suivante a combiné les deux précédentes pour obtenir le 316Ti écroui, ou seul le
gonflement de premiére bosse persiste. Cette optimisation conserve I'effet bénéfique du titane
en solution solide, et utilise aussi sa capacité a précipiter sous forme de nanocarbures (TiC) pour
stabiliser le réseau de dislocation. Les interfaces TiC-matrice peuvent étre également des pieges
a défauts d’irradiation.

La Figure I. 15(b) compare les comportements du 316Ti écroui et du 15-15Ti écroui. Un gain substantiel
sur la résistance au gonflement a pu étre obtenu grace a I'augmentation de la teneur en nickel, en
utilisant un rapport de composition chrome/nickel proche de 1. Enfin, pour arriver au 15-15Ti AIM1
(inclus dans la dénomination « Optimized 15-15Ti » sur la Figure I. 15), la derniére optimisation a
concerné I'ajustement de la composition en éléments mineurs notamment le silicium et le phosphore.

A I'heure actuelle, le gonflement de premiére bosse, bien que diminué de maniere significative,
demeure toujours perceptible.
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2.1.3. Composition chimique et spécification de fabrication

La composition chimique du 15-15Ti AIM1 est définie de maniére précise pour garantir une résistance
maximale du matériau au gonflement. Les spécifications en teneur minimale et maximale pour chaque
élément sont données dans le Tableau I. 2. Il est précisé également la composition de deux aciers
15-15Ti selon la norme DIN 1.4970 et la désignation D9I, qui sont trés proches de la nuance AIM1 et
développés pour la méme application de gaine de combustible pour des réacteurs rapides étrangers.

Composition | Ni c Ti | Mo | Mn | si P B Fe
(% massique)
acif.

15- Speci 14 14 0.080 | 0,30 | 1,30 | 1,00 | 0,70 | 0,030 0,003 Bal.
. max.
15Ti s
Spécif.

AiM1 min 16 16 0,100 | 0,50 | 1,70 | 2,00 | 0,90 | 0,050 0,008 Bal.
DIN 1.4970

(Allemagne- 15 15 0.1 0.5 1.2 1.5 0.4 - 0,005 Bal.
Belgique)

DIl min. 13,5 14,5 0,035| 5xC | 20 |165| 05 0,02 0,001 Bal

(Inde) max. 14,5 15,5 0,050 7xC | 2,5 | 2,35 | 0,75 | max. 0,002 '

Tableau I. 2 : Comparaison de la composition chimique du 15-15Ti AIM1 avec d’autres aciers similaires (International Atomic
Energy Agency (IAEA), 2012).

Par rapport aux normes DIN 1.4970 et UNS S31272 (Tableau I. 1) et a I'alliage D9I, la nuance 15-15Ti
AIM1 est enrichie en silicium et en phosphore. Ces deux éléments permettent d’accroitre la résistance
au gonflement de I'acier. Le rapport Ti/C est optimisé dans ce méme objectif.

Le retour d’expérience acquis par le CEA sur les RNR-Na a mis en avant I'importance des étapes de
fabrication des tubes de gaines. Il existe une spécification de fabrication, dont la plupart des éléments
ne sont pas détaillés dans ce manuscrit par soucis de confidentialité. Des travaux de recherche récents
ont toutefois été menés sur ce sujet (Courtin, 2015). On soulignera ici I'importance des étapes ultimes
de fabrication, qui conferent a I'acier de gainage son état métallurgique particulier :

- L'avant derniere étape de fabrication est un traitement d’hypertrempe, suivi d’un
refroidissement rapide. La température d’hypertrempe doit étre suffisamment élevée pour
assurer une bonne remise en solution des éléments d’alliages qui, pour certains, sont sous forme
de précipités (le titane notamment). Cependant, cette température ne doit étre trop élevée
pour éviter d’obtenir une taille de grain excessive et hétérogene. Il est notamment spécifié un
indice de grosseur de grain G entre 5 et 9 (convention ASTM).

- La derniére étape de fabrication est un écrouissage du tube entre 20% et 25% pour introduire

les dislocations nécessaires au piégeage des défauts d’irradiation. La Figure |. 16 schématise ces
deux derniéres étapes de fabrication.
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Figure I. 16 : Derniéres étapes de la fabrication des gaines en 15-15Ti AIM1.

2.2. Influence du vieillissement thermique a partir de 400°C sur
la microstructure du 15-15Ti

Un vieillissement thermique statique a partir de 400°C peut potentiellement provoquer deux
évolutions majeures de la microstructure :

- Une précipitation,

- Une restauration du réseau de dislocations.

Ces deux aspects vont étre examinés dans cette partie.

2.2.1. Précipitation
La présence de nombreux éléments d’addition dans la composition chimique de l'acier 15-15Ti
engendre une précipitation abondante et variée lors d’un maintien en température supérieur a 400°C.
Il peut se former soit des précipités inhibiteurs de gonflement, soit d’autres précipités (voire phases)
fragilisant(e)s.

Il convient aussi de noter que la nature des précipités formés est susceptible d’étre modifiée en cas
d’une exposition a un flux neutronique ou ionique. Il ne sera évoqué ici que les précipités se formant
hors irradiation.

Il existe deux familles de précipités dans le 15-15Ti AIM1, a I'état de réception, en fin de gamme de
fabrication (Courtin, 2015) :

- Les précipités primaires, qui se forment lors de la coulée en lingot et qui ne sont pas dissous
lors de I'hypertrempe. Ils ont une taille comprise entre quelques centaines de nanometres
et une dizaine de microns (voir Figure I. 17). Il s’agit souvent de carbures de titane ou de
carbonitrures de titane contenant également du molybdene (Ti,Mo)C ou (Ti,Mo)(C,N). lls
ont souvent une forme cuboidale et une structure CFC. Il existe également des
carbosulfures de titane (Ti,CS), dont la forme est allongée présentant une structure HC
(Courtin, 2015).

Dans le cas des (Ti,Mo)(C,N), les précipités ont une structure cceur-coquille :
o Le cceur contient uniqguement du titane et de I'azote,
o Lacoquille est enrichie en molybdéene et carbone.

26



Chapitre | : Etude bibliographique

- Les précipités secondaires, qui sont remis en solution lors du traitement d’hypertrempe.
lIs sont susceptibles de réapparaitre lors d’un vieillissement thermique.

b)

Spm f Sum '

Figure 1. 17 : Micrographies MEB obtenue sur une coupe polie présentant en a) un carbonitrure de titane et en b) un
carbosulfure de titane (Courtin, 2015).

2.2.1.1. Typologie des précipités susceptibles de se former lors du vieillissement

La précipitation secondaire peut se décomposer en trois classes distinctes (les lettres M et N désignent
les métaux de transition) :

- Les carbures a base de titane ou de chrome, de type MC, MsC ou M23Cs.

- Les phases intermétalliques de type MN,.

- Les phosphures et borures de type respectivement M,P et M,B,.

Quelques précisions sont données sur ces précipités dans la suite de ce paragraphe.

2.2.1.1.1. Les Carbures
Les carbures de titane :

Les carbures de titane secondaires (TiC) appartiennent a la famille des carbures de type MC. lls ont une
structure cristallographique CFC et ils sont en totale épitaxie avec la matrice. Leur paramétre de maille
est = 4,33 A. De ce fait, les TiC ont un désaccord de maille de I'ordre de 20% avec la matrice
austénitique (Padilha et al., 1982). Ce désaccord rend la formation des TiC dans I'austénite difficile : ils
germent donc préférentiellement sur des défauts comme les dislocations (Kesternich, 1985a).
L'écrouissage du métal est donc favorable a I'apparition des TiC lors du vieillissement. Par ailleurs, la
densité de précipités est directement corrélée au taux d’écrouissage : Plus le taux d’écrouissage est
important, plus les TiC sont nombreux, fins et bien dispersés (Kesternich, Meertens, 1986 ; Gopalan et
al., 1998).

Ces carbures ont une forte affinité pour les atomes de molybdéne, qui se substituent souvent a ceux
de titane (Lee, Mansur, 2000). Le Tableau I. 3, obtenu grace a des analyses en Sonde Atomique
Tomographique (SAT), indique la composition des TiC du 15-15Ti AIM1 apres 18h de recuit a 650°C:
on remarque que les TiC secondaires contiennent en moyenne 13,25% at. de molybdéne (Kountchou
Tawokam, 2018), d’ou leur désignation souvent comme (Ti,Mo)C.
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Eléments C Mo Ti Cr Mn Ni Si P (0] Fe N
Comp.
Moy. 27,5 | 13,25 | 21,7 | 10,97 | 0,63 4,5 0,11 1,45 4,57 | 12,97 | 1,43
(%at.)

Tableau I. 3 : Composition chimique, en % at., des carbures de titane nanométrique formés dans le 15-15Ti AIM1 aprés 18h
de recuit a 650°C C (Kountchou Tawokam, 2018).

Quelques carbures de titane nanométriques sont entourés en rouge sur la micrographie MET
présentée en Figure |. 18 (Mateus Freire, 2018). lls apparaissent sous forme de franges de Moiré en
raison d’interférences dans le signal transmis. Ces interférences sont provoquées par le désaccord de
maille avec la matrice. Les contrastes plus foncés autour des précipités sont les dislocations et les
déformations qu’elles induisent. La morphologie des précipités est elliptique et leur taille n’excede
jamais une dizaine de nanometres.

50 nm

850°C, 2

Figure I. 18 : Micrographie MET en champ clair de nano-TiC formés dans le 15-15Ti AIM1 apres 2 h de vieillissement a 800°C
(g=200), (Mateus Freire, 2018).

Les carbures de chrome :

Les carbures de chrome sont de formule M,3Cs, 0u M représente le chrome, mais il peut étre substitué
par des éléments tels que le molybdene, le fer, le nickel (Lacombe et al., 1993). lls ont une structure
cristallographique CFC et leur paramétre de maille est a = 10, 60 A (Goldschmidt, 1967). Les relations
d’orientation entre la matrice et les carbures M3Cs sont les suivantes (Lai, 1983) :

- {100} ,// {100} M23Cs

- <100>,// <100> M3Cs

Ces carbures précipitent de maniéere préférentielle aux joints de grains. Cela provoque une déplétion
en chrome dans ces zones, rendant I'acier sensible a la corrosion intergranulaire (Paxton, Austin, 1972).
Pour cette raison, la précipitation des carbures de chrome n’est le plus souvent pas souhaitée.
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Pour I'acier 15-15Ti AIM1, I'ajout de titane permet de ralentir la précipitation des M23Cs: le titane,
ayant une plus grande affinité pour le carbone que le chrome, la précipitation des TiC intervient en
premier lieu et une quantité moindre de carbone reste disponible pour former des M2;C(Grot, Spruiell,
1975).

Les M3Cs peuvent atteindre la taille du micromeétre (Spruiell et al., 1973). lls ont souvent une forme
allongée dans la direction du joint de grains.

2.2.1.1.2. Les phases intermétalliques
En dehors des carbures, la formation de phases intermétalliques est possible. Ces phases sont
indésirables car trés fragiles. La nucléation de la phase 6, de formule stcechiométrique
(Cr,Mo)ss(Fe,Ni)ss, requiert une haute énergie d’interface associée par exemple a des joints triples ou
des joints de grain fortement désorientés (Singhal, Martin, 1969).
D’autres phases intermétalliques peuvent également apparaitre comme la phase x de formule
FessCriz2Moio (Kasper, 1954) ou des phases de Laves n de formule Fe,Mo (Weiss, Stickler, 1972).

2.2.1.1.3. Les borures et phosphures

La précipitation de borures est envisageable dans les aciers 15-15Ti contenant une trées faible quantité
de bore. Pour un acier DIN 1.4970 proche du 15-15Ti AIM1, (Padilha, Schanz, 1980) observent la
précipitation de borures a partir d’une teneur globale en bore de 30 ppm. lls sont souvent composés
de chrome et de fer et suivent la stcechiométrie (Cr,Fe)B,. lls ont une forme allongée pouvant aller
jusgu’a plusieurs centaines de nanometres, et sont localisés aux joints de grains (Garcia-Borquez,
Kesternich, 1985).

La these de (Delalande, 1992) nous renseigne sur la précipitation de phosphures. Leur formation n’est
possible que si I'acier a une teneur supérieure a 700 ppm de phosphore. Par ailleurs, la présence
d’éléments stabilisants (Ti, Nb, V) est nécessaire. La morphologie des phosphures s’apparente a des
aiguilles tres fines pouvant atteindre quelques centaines de nanometres de long. lls germeraient a
proximité des dislocations. Comme les TiC secondaires, les phosphures permettraient de stabiliser le
réseau de dislocations et de constituer des sites de recombinaison pour les défauts induits par
I'irradiation.

2.2.1.2. Cinétiqgue de précipitation et domaine d’existence en températures des
précipités
La précipitation dans les aciers inoxydables austénitiques stabilisés a largement été étudiée pour des
domaines de température supérieurs a 600°C. Quelques données sont disponibles sur le domaine
d’intérét de la thése (400°C-600°C). Elles vont étre décrites dans la partie qui suit.

2.2.1.2.1. Analyses des diagrammes TTP
Il est possible de représenter la cinétique de précipitation par des diagrammes TTP (Temps —
Température — Précipitation). Aucun diagramme TTP n’existe pour le 15-15Ti AIM1, mais il est possible
de se référer a des aciers 15-15Ti voisins tel que le DIN 1.4970 comme reporté en Figure |. 19.
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Figure I. 19 : Diagramme TTP d’un acier 15-15Ti écroui (& = 15%) répondant a la norme DIN 1.4970 (Padilha et al., 1982).

On constate sur le diagramme la présence d’un nez de précipitation a 900°C (1173K) pour les borures
et les TiC. Concernant les M33Cs, la cinétique de précipitation est la plus rapide a 700°C (973K). Plus la
température diminue, plus le temps nécessaire pour I'apparition de ces précipités augmente.

Selon le diagramme, la précipitation des TiC secondaires ne se produirait a la température de 600°C
gu’apres un temps de maintien d’au minimum 5000 heures. Les M»3Cs peuvent apparaitre quant a eux
des 8 heures de vieillissement. Ils sont également susceptibles de se former a des températures
inférieures, par exemple a 500°C aprés environ 500 heures de traitement.

La précipitation de borures ne survient qu’a des températures supérieures a 700°C. Concernant les
phosphures, le diagramme n’y fait pas référence car I'acier en question ne contient pas de phosphore.
Cependant, ils ont été observés des 15 h de vieillissement a 650°C sur le 15-15Ti AIM1 (Kountchou
Tawokam, 2018). Il n’est pas a exclure qu’ils apparaissent a plus basses températures pour des temps
longs.

Enfin, la précipitation de phases intermétalliques n’est pas décelée pour les temps de maintien mis en
ceuvre. Par ailleurs, la présence de phases intermétalliques est fortement improbable dans le 15-15Ti
AIM1, d’apres (Mateus Freire, 2018).

2.2.1.2.2. Meécanisme de germination et étude spécifique de la cinétique de
précipitation des TiC secondaires
L'importance des TiC secondaires vis-a-vis de la résistance au gonflement a conduit a de nombreuses
études visant a comprendre leur mécanisme de germination et leur cinétique de précipitation.

Un mécanisme impliquant les dislocations a été proposé par (Kesternich, 1985a): lors du
vieillissement en température, la mobilité des dislocations augmente. Les dislocations en mouvement
balayent des solutés de titane et de carbone. Lorsqu’elles réagissent, la concentration en soluté est
suffisante pour faire germer un TiC. Ensuite, |a taille des TiC augmente jusqu’a épingler les dislocations
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et arréter leur mouvement. Ceci marque la fin de la croissance des TiC. C'est pour cette raison qu'ils
n’excédent jamais plus d’une dizaine de nanometre en taille.

Des travaux trés récents suggerent que les TiC ne germent pas sur les lignes des dislocations parfaites,
mais sur les lignes des dislocations partielles (Cautaerts et al., 2019).

La croissance limitée des TiC est confirmée pour le 15-15Ti AIM1 comme le montre la Figure I. 20. Celle-
ci représente I'évolution de la taille des TiC en fonction du temps lors d’un vieillissement a 650°C
(Kountchou Tawokam, 2018). A cette température, la formation des TiC se produit des les premiéres
minutes de maintien. Puis, le diamétre moyen des carbures se stabilise a partir de 25 heures aux
alentours de 5 nanomeétres. Sur la figure est également tracée I'évolution de la taille des TiC dans un
acier 15-15Ti (selon DIN 1.4970) a 750°C (Kesternich, 1985b). On observe la méme tendance que celle
observée dans le 15-15Ti AIM1 a 650°C, avec un diamétre moyen des TiC un peu plus élevé en
cohérence avec I'écart de température de 100°C.

® ATMI, recuit 650°C (DNPA)
ATMI1, recuit 650°C (MET)
M DIN 1.4970 15% écroui, recuit 750°C (Kesternich et al. 19585)
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Figure I. 20 : Evolution du diamétre moyen des TiC en fonction du temps de vieillissement a 650 et 750°C (Kountchou Tawokam,
2018).

Pour la cinétique de précipitation a plus basse température, des recherches également récentes sur
I’acier 15-15Ti DIN 1.4970 écroui (€ = 24%) révelent I'apparition de TiC dés 4 heures de vieillissement
a 600°C (Cautaerts et al., 2018). Ce résultat est en contradiction avec le diagramme TTP de la Figure I.
19 selon lequel un temps de plusieurs milliers d’heures était requis pour former des TiC. Ceci pourrait
étre expliqué par une différence de taux d’écrouissage (¢ =24% ici contre € =15% précédemment).

Aucune précipitation n’est détectée apres vieillissement a 500°C sur le DIN 1.4970. |l est avancé que le
seuil d’apparition des TiC se situe entre 500°C et 600°C (Cautaerts et al., 2018).

2.2.2. Phénomene de restauration
Il a été évoqué au paragraphe précédent que la mobilité des dislocations, induites par écrouissage,
augmente lors d’'un maintien a température suffisante. L'interaction des dislocations entre elles peut
conduire a une restauration du matériau.
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Selon (Chowdhury et al., 2011), le processus de restauration de I’acier 15-15Ti « D9l » se déroule en
deux étapes :

- Lapremiére consiste en la formation de domaines (cellules de dislocations, composées de murs
denses et de zones pauvres en dislocations) grace au réarrangement des dislocations. La taille
des domaines est alors en forte croissance.

- La deuxieme étape est une phase d’annihilation. En effet, la densité de dislocations devient tres
élevée dans les murs des cellules. Par conséquent, la probabilité qu’une dislocation s’annihile
en rencontrant (par glissement, glissement dévié ou plus rarement par montée) une autre
dislocation, ayant un vecteur de Burgers opposé et un vecteur de ligne de méme sens, augmente
sensiblement. La croissance des domaines devient beaucoup plus faible.

Les auteurs ont suivi I’évolution de la taille des domaines en fonction du temps et de la température
de vieillissement en diffraction in-situ des rayons X sur poudre d’acier « D9l » lourdement écrouie
(e = 80%). Les résultats sont présentés sur la Figure |. 21. Pour chaque température, les lignes continues
modélisent I'étape 1 du processus de restauration ou les dislocations se réarrangent ; Les lignes en
pointillés modélisent I'étape 2 ou les dislocations s’annihilent.

On constate que plus la température de vieillissement est élevée, plus la taille des domaines devient
grande et plus la transition entre les mécanismes de réarrangement et d’annihilation des dislocations
s’opéere rapidement. Ceci est expliqué par I'activation du glissement dévié et de la montée avec la
température qui facilite fortement la mobilité des dislocations.

Par ailleurs, il est souligné qu’en dessous de 550°C (823K), la croissance des domaines est trés faible et
seul le mécanisme d’arrangement des dislocations est présent. En effet, on observe sur la Figure I. 21
gue I'évolution de la taille des domaines a 400°C et 500°C (673 et 773K) est uniquement tracée par des
lignes continues modélisant I’étape 1 du processus de restauration. Selon les auteurs, la restauration
ne pourra jamais étre compléte a ces températures.

140

s 873K

135 2 853K Y

o 845K T

. o ) poe0l” & A
k¢ 130 | 5 838K u%‘fﬂ:ﬁu‘?{ o 2 fé‘
” o 823K o ighi’ , 6pl bR
S15F 4 773K 12 SO0 B0 p SeeisE
E > 673K SPRZE L Lew R T o
E ol r b B 2
g 15
©
E 1o}
o
z

105 |-

100 -

0 5000 10000 15000 20000 25000 30000
Time (seconds)

Figure I. 21 : Evolution de la taille des domaines en fonction de la durée et de la température de vieillissement. Les lignes noires
continues modélisent I'étape 1 ol les dislocations se réarrangent. Les lignes en pointillés modélisent I'étape 2 ou les
dislocations s’annihilent (Chowdhury et al., 2011).

D’autres travaux par calorimétrie différentielle a balayage (Tripathy et al., 2013) révelent que le pic de
restauration de poudre d’acier « D9l » fortement écrouie (€ = 85%) se site a 542°C.

Cependant, I'ensemble de ces travaux portent sur des poudres et non des matériaux massifs.
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Des études menées sur des nuances antérieures au 15-15Ti AIM1 avancent que la restauration ne
débute pas avant 650°C pour des états écrouis a 20% (Ghuezaiel, 1985 ; Delalande, 1992).

Les dernieres recherches effectuées sur le 15-15Ti AIM1, notamment en diffraction des neutrons,
indigque que la densité de dislocations n’aurait diminué que de 30% apres 100 heures de vieillissement
a 650°C (Mateus Freire, 2018).

Enfin, des observations au MET, pour les mémes conditions de traitement, montrent que le réseau de
dislocations reste trés dense comme illustré sur la Figure I. 22 (Kountchou Tawokam, 2018). Les cellules
de dislocation sont de méme taille (= 200 nm) que celles identifiées dans I'état avant vieillissement.

Figure I. 22 : Micrographies MET du 15-15Ti AIM1 a I’état initial pour a), aprés vieillissement thermique a 650°C pendant 100h
pour b) (Kountchou Tawokam, 2018).

2.3. Singularités du comportement en traction du 15-15Ti AIM1
Il est possible de préciser les singularités de comportement décrites au § 1.3 pour le cas de la nuance
AIM1. On se limitera a évoquer ici la singularité observée en traction a 200°C et l'effet
Portevin-Le Chatelier.

2.3.1. Singularité de comportement
Comme pour d’autres aciers austénitiques inoxydables (cf. § 1.3.2), le 15-15Ti AIM1 présente une
singularité de comportement en traction. Celle-ci a notamment été soulignée dans les travaux de thése
de L. Courtin (Courtin, 2015).

La Figure I. 23 présente les courbes conventionnelles contrainte-déformation en traction aux
températures de 20°C, 200°C, 400°C, 600°C, 650°C, 700°C pour un 15-15Ti AIM1 écroui (¢ = 23%) par
martelage.

Il s’agit d’essais réalisés sur des éprouvettes « tuile » prélevées dans les tubes de gaine, ou la vitesse
de déformation est de 3.10% s,
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Figure 1. 23 : Courbes conventionnelles de traction selon la température pour un acier 15-15Ti écroui par martelage (Courtin,
2015)

L’analyse des six courbes du graphe apporte des renseignements sur plusieurs points :

- Comme pour les autres aciers austénitiques inoxydables, qu’ils soient stabilisés ou non, écrouis
ou non, l'acier 15-15Ti AIM1 présente une baisse continue de la résistance maximale a la
traction (Rm) et de la limite d’élasticité (Rpo,2) avec 'augmentation de la température d’essai.

- L’allongement total est maximal a 20°C aux alentours de 20%. Puis, il chute fortement jusqu’a
6% a 200°C. Il est donc divisé par un facteur supérieur a 3 entre 20°C et 200°C. Il augmente
ensuite a la température de 400°C ou il passe a ~10%. La valeur maximale mesurée au-dela de
200°C est de 12-13% pour les températures d’essai comprises entre 600°C et 700°C. On observe
donc un minimum d’allongement a 200°C comme pour 'acier 316Ti, également stabilisé au
titane.

- Lallure des courbes est similaire aux autres aciers inoxydables écrouis, et se singularise par un
plateau qui s’étend sur le domaine de plasticité uniforme entre 20°C et 600°C. Pour les
températures de 650°C et 700°C, I'allure differe : Rn est atteinte des le début de la plasticité, et
il s’en suit une baisse continue de la contrainte conventionnelle avec I'augmentation de la
déformation. Ceci est caractéristique de la viscoplasticité du matériau a ces températures
(Courtin, 2015).

2.3.2. Vieillissement dynamique et Effet Portevin-Le Chatelier
Le vieillissement dynamique se produit dans les aciers lorsque la vitesse de diffusion des solutés est du
méme ordre de grandeur que la vitesse déplacement des dislocations. Une compétition de mobilité a
lieu entre les dislocations et les solutés, qui se traduit par des phénomenes d’ancrages-désencrages
successifs des dislocations. Cela engendre une augmentation du coefficient d’écrouissage et une forte
sensibilité du matériau a la vitesse de déformation (Garnier, 2007).

Le vieillissement dynamique conduit a des instabilités de déformation plastique. Elles peuvent se
manifester sur les courbes de traction par I'apparition de chutes brutales de la contrainte suivie d’'un
rechargement rapide. Elles sont appelés instabilités de type Portevin-Le Chatelier (PLC).
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Pour l'acier 15-15Ti AIM1, le domaine d’existence des instabilités de type PLC en fonction de la
température et de la vitesse d’essai de traction est détaillé sur la Figure I. 24. Aux faibles vitesses de
déformation (107 s?), il se manifeste pour des températures entre 400°C et 600°C.

Il a été déterminé sur les aciers de type 15-15Ti que les solutés mobiles, a I'origine du vieillissement
dynamique, peuvent étre des éléments tels que le carbone ou le titane (S. Venkadesan, Phaniraj, et al.,
1992).
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Figure I. 24 : Domaine d’existence de I'effet PLC pour le 15-15Ti AIM1, ol la taille des points indique de facon qualitative
I"'amplitude des oscillations sur les courbes de traction (Courcelle et al., 2014).
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Y 27 . . .
3. Synthese de I'étude bibliographique
Pour les aciers austénitiques des séries 304, 316 et les nuances 15-15Ti, plusieurs mécanismes de
déformation sont possibles dont notamment :
- Leglissement et le stockage des dislocations parfaites,
- Le maclage lié au glissement des dislocations partielles.

Pour tenter d’expliquer les singularités de comportement observées lors d’un essai de traction sur ces
aciers, il convient de prendre en compte plusieurs paramétres pouvant influencer les mécanismes de
déformation :

Des parameétres « matériau » tels que :
- La composition chimique qui peut modifier 'EDE et influer sur le vieillissement dynamique
(solutés mobiles),
- L'état métallurgique (état écroui ou recristallisé) qui modifie sensiblement les courbes de
traction selon la température d’essai.

Des parametres liés a I'essai tels que :
- Latempérature et la vitesse de traction qui influent sur I'EDE et le vieillissement dynamique,
- Le niveau de contrainte appliquée au cours de I'essai.

Pour ces familles d’aciers, il semble entendu que le maclage permet une augmentation significative du
coefficient d’écrouissage a 20°C. Cela se traduit sur les propriétés en traction par une ductilité accrue
qui diminue lorsque la température augmente ol une localisation précoce de la déformation peut
survenir.

Pour I'acier 15-15Ti AIM1 faiblement écroui, on observe des singularités de comportement en traction
comme pour d’autres nuances d’acier austénitiques inoxydables. En particulier, la littérature souligne
la présence d’un minium de ductilité a 200°C et la présence d’'un effet PLC lié au vieillissement
dynamique, notamment entre 400°C et 600°C. Cependant, peu d’études nous éclairent sur les
évolutions microstructurales, hors flux, lors d’un maintien isotherme dans ce domaine de température
(densité et réseau de dislocations, précipités ...).
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L'objectif de ce chapitre est d’élucider les mécanismes de déformation élémentaires, qui sont
responsables de la singularité de comportement identifiée dans le 15-15Ti AIM1 (pour rappel la
singularité de comportement est détaillée au Chapitre |, § 2.3.1).

Néanmoins, le 15-15Ti AIM1 n’est initialement disponible que sous forme de tubes de gaine, dont la
géométrie limite le nombre de techniques de caractérisation utilisables. Pour remédier a cela, nous
avons fait le choix d’élaborer un matériau modele : il doit étre le plus représentatif possible des tubes
de gaine en acier 15-15Ti AIM1, mais avec une géométrie adaptée a une vaste gamme de techniques
de caractérisation. Une t6le en acier 15-15Ti a été ainsi fabriquée dans le laboratoire.

Par ailleurs, la démarche adoptée dans cette étude s’appuie sur une approche multi-échelle
comprenant la réalisation d'essais de traction in-situ au MEB et au MET. Les essais réalisés dans le MEB
donnent un apercu de la microstructure a I'échelle de plusieurs grains tandis que ceux réalisés dans le
MET donnent des informations a une échelle beaucoup plus locale, dans la mesure ol cette technique
permet d’imager les événements a I’échelle de la dislocation. De plus, des essais de chauffage statique
in-situ au MET ont été également effectués en vue de suivre |'évolution des caractéristiques
physico-chimiques élémentaires du matériau.

1. Présentation du matériau modele : la tOle en acier 15-15Ti

En 2012, une nouvelle coulée a été réalisée par I'aciériste Aubert & Duval. Sa composition chimique
estindiquée dans le Tableau Il. 1. Elle respecte les spécifications de composition émises pour le 15-15Ti
AIM1.

Eléments Cr Ni Ti C Mo Mn Si P N
. 143+ | 150+ | 0,40+ | 0,091+ | 1,51+ 1,41+ | 0,84+ | 0,04+ | 0,006+
Fraction
massique 0,7 0,6 0,08 0,001 0,12 0,09 0,05 0,01 0,001
(%)

Tableau IlI. 1 : Composition chimique de la coulée mére (Aubert & Duval).

A partir de cette coulée, une premiéere étape de transformation a chaud a permis d’obtenir deux ronds
forgés, qui ont été ensuite utilisés pour la fabrication industrielle de plusieurs centaines de tubes en
15-15Ti AIM1. Au préalable, des tranches ont été prélevées aux extrémités des ronds forgés et
conservées pour d’éventuels besoins de fabrication a I’échelle du laboratoire.

Un larget a été découpé dans I'une de ces tranches, puis transformé a froid pour obtenir le matériau
modele, que I'on dénomme « tole en acier 15-15Ti ». Les étapes de fabrication de cette t6éle sont
décrites dans le Tableau II. 2.
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Etape de fabrication Références et dimensions
Fusion induction sous vide Coulée Mere
(Vim)
Elaboration ) _
Refusion par électrode consommable Coulée de Refusion
(VAR)
Forgeage a chaud / Rond Forgé ® 220 mm
Long. 220 mm x Larg.
Prélevement Découpe d’un larget
100 mm x Ep. 22 mm
Laminage plan (laboratoire) Tole Ep. ~4,6 mm
Cycle de transformation Hypertrempe /
a froid Laminage plan (laboratoire) Tole Ep. =1,40 mm
Hypertrempe finale /

Tableau Il. 2 : Etapes de fabrication du matériau modele pour I’étude des mécanismes de déformation élémentaires.

L’hypertrempe finale respecte les caractéristiques définies pour le 15-15Ti AIM1 (pour rappel, elles
sont détaillées au Chapitre |, § 2.1.3). Aprés I'hypertrempe finale, la t6le n’est pas écrouie pour
conserver les grains vierges de déformation plastique.

En résumé, la tole a la méme composition chimique que les tubes de gaine en acier 15-15Ti AIM1. Sa
microstructure est proche de celle des tubes de gaine dans la mesure ou elle a subi un cycle de
transformation a froid suivi d’'un traitement d’hypertrempe. Cependant, elle ne peut pas porter
I"appellation « AIM1 » parce qu’elle ne respecte pas les criteres de géométrie et d’écrouissage.

2. Mise en évidence des mécanismes de déformation actifs a
température ambiante par essais de traction in-situ au MEB

2.1 Description de I'expérience
Les essais de traction in-situ sont réalisés au CEA Saclay (SRMA/LA2M) et s’effectuent grice a une
platine de micro-traction développée par la société Michromeca. Elle est équipée d’un capteur de
déplacement et d’une cellule de force de 2000 Newtons. Un mors mobile permet d’'imposer une vitesse
de déplacement choisie 8 3.10* s, correspondante & des conditions quasi-statiques.

Les éprouvettes de traction, dont le plan est présenté en Figure Il. 1, sont obtenues par électroérosion
au fil dans la téle en 15-15Ti. Elles ont une section et longueur utile respectivement de 2,8 mm? et de
12 mm. Une face des éprouvettes, orientée selon la direction dénommée «normale» sur la Figure . 1,
est mécaniquement polie jusqu’a I’état miroir. La couche d’écrouissage de surface est ensuite enlevée
par électro-polissage. Il est a noter que nous avons fait le choix de faire coincider la direction de
traction avec la direction de laminage.
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Figure Il. 1 : Plan et référentiel des éprouvettes de traction pour essais in-situ en MEB.

La platine de micro-traction permet d’assurer un suivi de la déformation a la fois en électrons
secondaires et en EBSD grace a une inclinaison de 70° de I'éprouvette par rapport au faisceau
d’électrons incidents. Le MEB utilisé est un microscope équipé d’un canon a émission de champ ZEISS
SIGMA HD. Les analyses EBSD sont effectuées avec le systeme d’acquisition Quantax 400 (Esprit 1.9)
et une caméra Bruker e-Flash HR. Les conditions d’acquisition optimales correspondent a une tension
d’accélération de 20 keV et une distance de travail de 15 mm.

Le pas de faisceau pour des cartographies EBSD est de 220 nm : ce choix résulte d’'un compromis entre
temps d’expérience et résolution. Les cartographies EBSD sont représentées via les figures de pdle
inverses (IPF), orientées selon la direction de traction (qui est la direction de laminage). Sur chacune
des IPF est superposé I'indice de qualité du diagramme de diffraction (Index Quality), ce qui permet de
mieux révéler les défauts de la microstructure tels que les macles. Pour éviter d’éventuels artefacts,
les cartographies EBSD sont brutes et ne sont pas « nettoyées ». Notons que I'axe de traction est
horizontal dans toutes les cartographies réalisées.

Enfin, une séquence typique de traction in-situ caractérise systématiquement la méme zone de
I’éprouvette et se déroule selon une série d’étapes du type :

1. Traction jusqu’a une valeur d’allongement donnée,
Arrét du moteur et relevé de la charge sur le capteur de force,
Attente de 5 minutes pour permettre 'amorce de la relaxation de I'éprouvette,
Cartographie a allongement constant (la durée d’une cartographie est d’environ 3 heures),
Reprise de I'essai (les étapes 4 et 5 engendrent une relaxation qui ne dépasse pas 40 MPa).

vk wN

2.2 Séquence de traction
La Figure Il. 2 montre I’évolution de la microstructure du 15-15Ti pendant un essai de traction a
température ambiante : la topographie de surface, positionnée en colonne de gauche sur la figure, est
obtenue par imagerie en électrons secondaires. A la suite, I'orientation des cristaux, placée en colonne
de droite sur la figure, est déterminée par cartographie EBSD.
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Figure Il. 2 : Séquence de déformation in-situ dans le MEB a température ambiante. A gauche et a droite est représenté
respectivement le suivi de la déformation en électrons secondaires et en EBSD.
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Au tout début de I'essai (Figure II. 2(a)), la surface de I'éprouvette est parfaitement lisse et les grains
ne sont pas déformés plastiquement. On observe seulement des macles épaisses d’origine thermique.

La déformation plastique ne devient visible qu’au-dela de 10% de déformation et une contrainte
mesurée de 430 MPa au moment de I’arrét du moteur (Figure Il. 2(b)). Elle est assurée par le glissement
et le stockage de dislocations puisque I'on observe :
- L’émergence de bandes de glissement sur la surface de I’échantillon (repére (i)) ;
- L’apparition de gradients de couleurs au sein des grains, reflétant des distorsions du réseau
cristallographique.

Apres 25% de déformation et une contrainte mesurée de 520 MPa au moment de I'arrét du moteur
(Figure 1. 2(c)), le glissement et le stockage de dislocation se sont intensifiés. Par ailleurs, on constate
I’apparition de désorientations abruptes (voir repére (ii)), qui correspond aux premiéres macles
mécaniques.

A la fin de l'essai (taux de déformation de 35% et contrainte de 535 MPa au moment de I'arrét du
moteur, Figure Il. 2(d)), le nombre de macles a fortement augmenté (Cf. repére (iii)). L'importante
rugosité de surface indique aussi un régime de glissement et de stockage de dislocations trés marqué.

2.3. Bilan de I'expérience

Les essais de traction in-situ en MEB nous informent de la coexistence de deux mécanismes de
déformation dans le 15-15Ti a température ambiante. Dés que la contrainte dépasse la limite
d’élasticité (= 215 MPa) le premier mécanisme de déformation plastique activé est le glissement et le
stockage des dislocations. Il continue a opérer durant toute la durée de la déformation.

A partir d’un certain taux de déformation associé a un certain seuil de contrainte (ici respectivement
25% et 520 MPa), un autre mécanisme entre en jeux : le maclage mécanique.

Notons que dans les conditions expérimentales utilisées, la détection du maclage est sujette a la
résolution des cartographies. En particulier, le maclage peut étre activé a une échelle nanométrique
(cf. Chapitre I, § 1.2.3.2) : avec un pas de balayage de 220 nm, seules les macles déja suffisamment
épaisses seront visibles. Il est donc nécessaire de réaliser des essais plus localisés, notamment au
moyen d’un MET.
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3. Mise en évidence des mécanismes de déformation actifs de
20°C a 400°C par essais de traction dans un MET

3.1. Description de I'expérience
3.1.1. Essais de traction dans un MET

Les essais de traction in-situ sont réalisés grace au support financier du réseau « METSA »
(FR CNRS 3507) sur la plateforme du CEMES-CNRS a Toulouse avec I'aide de Frédéric Mompiou. lls se
déroulent dans un MET de marque JEOL 2010 opérant a 200 keV. Le porte-objet est équipé d’'un mors
mobile et d’'une résistance chauffante permettant la réalisation d’essais de traction a température
variable. Ce porte-objet est un « simple tilt » et ne permet donc le basculement de I'échantillon
gu’autour de I'axe de traction. Les observations du déplacement des défauts s’effectuent lors de la
relaxation de la contrainte aprés incréments de déplacement du mors mobile. Les séquences sont alors
enregistrées a I'aide d’une caméra vidéo. On notera que la direction de traction est orientée suivant la
direction verticale dans toutes les micrographies présentées dans cette étude.

Pour la préparation des éprouvettes, une zone de la téle en 15-15Ti (2 x 2 cm) est tout d’abord
découpée puis polie sur les deux faces afin d’obtenir une plaquette d’une épaisseur de 100 um. Dans
cette plaquette, des éprouvettes de traction, dont une est présentée en Figure Il. 3, sont usinées par
micro-fraisage. Puis, elles sont amincies par un double jet d’électrolyte maintenu a -10° et contenant
10% d’acide perchlorique et 90% d’éthanol. Au centre de I'éprouvette se forme un trou, localisé par le
repeére (i) et dont les contours constituent une plage de tres faible épaisseur (une centaine de nm) pour
une bonne transparence aux électrons. Il est a noter que la contrainte ne se concentre que dans les
zones latérales au trou dans la direction de traction. Ces zones sont les seuls endroits susceptibles de
donner lieu a des événements de plasticité observables.

Figure Il. 3 : Eprouvette de traction in-situ en MET.

3.1.2. Méthode de détermination des systemes de glissement des

dislocations
Pour déterminer les systémes de glissement des dislocations, il est indispensable de bien connaitre
I'orientation cristallographique du grain observé. Pour ce faire, on réalise des diagrammes de
diffraction (SADP) a différents angles de tilt (a) et I'indexation des plans diffractants est ensuite
obtenue avec le logiciel « INDEX », développé par le CEMES-CNRS.

Connaissant I'angle de tilt, le vecteur de diffraction et I'inclinaison de ce dernier par rapport a la
direction de traction, il est possible d’indexer l'orientation du cristal a I'aide de projections
stéréographiques sur la base de deux ou trois orientations expérimentales de I'échantillon. Ces
projections sont simulées grace au logiciel « Stereoproj », également développé par le CEMES-CNRS.
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En effectuant des simulations de rotation autour des vecteurs de diffraction identifiés, on fait coincider
entre elles les projections stéréographiques obtenues a des angles de tilt différents. Ceci permet de
retrouver par la simulation n’importe quelle configuration cristallographique obtenue
expérimentalement.

Enfin, la détermination des plans de glissement des dislocations s’effectue a I'aide des traces de
glissement : lors du glissement, la dislocation laisse sur son passage deux traces correspondantes a
I’émergence des segments de la dislocation sur les deux surfaces libres de la lame. Ces traces de
glissement sont représentatives de l'intersection entre la surface et le plan de glissement de la
dislocation. La détermination des plans de glissement des dislocations repose sur le report de
I’orientation de ces traces sur la projection stéréographique obtenue a I'étape précédente.

3.1.3. Déroulement des essais
Les essais de traction ont été réalisés sur deux éprouvettes, que I'on appellera éprouvette A et B. Dans
chaque échantillon, plusieurs zones d’intérét ont été examinées. Les parties 3.2 et 3.3 présentent
respectivement des séquences de déformation acquises dans différentes zones aux températures de
20°C et de 200°C. La partie 3.4 compare la microstructure d’'une méme zone entre 20°C et 400°C.

Sur chacune des figures, la projection stéréographique, qui a permis de reconstruire le grain, est
également présentée apres les micrographies MET.

Zones d’intérét
1 2
Séquence N°1 Séquence N°3
A
(20°C) (200°C)
Eprouvettes
Séquence N°2 | Comparaison des microstructures
B
(20°C) (20°Ca 400°C)

Tableau Il. 3 : Tableau récapitulatif des différents essais réalisés.

3.2. Séquences de déformation a 20°C

3.2.1. Séquence n°1 (éprouvette A, zone 1)
La premiere séquence de déformation est exposée dans la Figure Il. 4. La zone d’intérét se situe a
I'intérieur d’un grain, qui est déformé selon une direction <233>.

On observe, sur les Figure II. 4 (a) et (b), des dislocations parfaites glissant dans un plan (111), tracé en
rouge sur la projection stéréographique (Figure Il. 4(d)). Ces dislocations sont repérées par I'indice (i).
Puis, elles sont arrétées par un obstacle, qui est hors du champ d’observation. Un empilement de
dislocations se forme alors (repére (ii)). La micrographie de la Figure Il. 4 (c) est obtenue a un
grandissement plus faible et permet de visualiser 'empilement (ii) en entier et I'obstacle contre lequel
il s’est formé : il s’agit d’un joint de grains (repére (iii)).
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Cette séquence met en évidence le stockage de dislocations parfaites, et notamment I'origine de
I’émergence des lignes de glissement observées a I'échelle mésoscopique dans la Figure Il. 2 et
indexées par (i).

200 nm

<233>
(d) ﬁ Direction

de traction

1

<11

250 nm

410

4 033

Figure Il. 4 : Eprouvette A, zone 1 : Séquence de déformation N°1 a 20°C.

3.2.2. Séquence n°2 (éprouvette B, zone 1)
La Figure Il. 5 montre une séquence de déformation d’un grain observé dans I’éprouvette B. On note
gue la contrainte est appliquée dans ce grain suivant une direction <032>.

Au début de la séquence (Figure 1. 5(a)), on identifie deux défauts déja présents avant I'application de
la contrainte ; ils sont indiqués par les repéres (i). Leur contraste alternant des franges claires et
sombres montre que ce sont des défauts d’empilement. lls sont contenus dans un plan (111), tracé en
rouge sur la projection stéréographique, et ils sont stables et immobiles durant toute la séquence de
déformation.
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(d)
t=13 min
11s

150 nm

(f) <032> Direction
ﬁ de traction

(e)
t=13 min
20s

{l <032

Figure Il. 5 : Eprouvette B, zone 1 : Séquence de déformation N°2 a 20°C.

Lorsque la déformation commence, une dislocation parfaite se met a glisser au travers du grain dans
un plan (111), tracé en vert sur la projection stéréographique. Son déplacement est stoppé lorsqu’elle
rencontre le défaut d’empilement positionné le plus en haut de I'image. Un point d’ancrage se crée
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(voir repére (ii) sur la Figure Il. 5(b)). Malgré I'augmentation de la contrainte appliquée, la dislocation
reste toujours ancrée et n’arrive pas a franchir I'obstacle. Soudainement, la dislocation parfaite se
dissocie et une dislocation partielle de téte apparait de I'autre c6té du point d’ancrage laissant derriere
elle un défaut d’empilement indiqué par le repére (iii) (Figure Il. 5(c))).

Sur la Figure II. 5(d), la nouvelle dislocation partielle se propage au travers du grain sous I'effet de la
contrainte et sort méme du champ de l'image induisant un étalement important du défaut
d’empilement (indice (iv)).

Enfin, la nucléation de la partielle de queue occasionne la fermeture du défaut d’empilement, ce qui
permet de rétablir un cristal parfait comme en témoigne le contraste de I'image en Figure Il. 5(e).

Cette séquence fait ressortir des éléments importants a propos des mécanismes de déformation du
15-15Tia 20°C. Tout d’abord, la séquence met en exergue la coexistence du glissement des dislocations
parfaites et du glissement des dislocations partielles. Elle montre ensuite que les dislocations partielles
peuvent provenir de la dissociation de dislocations préalablement non-dissociées. Cette dissociation
semble favorisée par la présence d’obstacles au glissement des dislocations parfaites, ici la présence
d’'un défaut d’empilement préexistant. Ceci suggére qu’une densité critique d’obstacles serait
peut-étre requise pour que la contribution de ce mécanisme soit significative. Enfin, ce mécanisme de
dissociation semble apparaitre comme une des solutions permettant aux dislocations parfaites de
franchir séquentiellement certains obstacles, assurant ainsi une meilleure mobilité aux dislocations
dans le matériau.

3.3. Séquence de déformation a 200°C (éprouvette A, zone 2)

Les essais de traction ont été menés a 200°C a la fois sur les éprouvettes A et B. Il faut tout d’abord
noter qu’a cette température la vitesse des dislocations est élevée, rendant leur observation difficile.

Le premier fait marquant a 200°C est I'absence de dissociation des dislocations (a I'échelle
d’observation) contrairement a ce qui a été observé a 20°C. Le mécanisme prépondérant est donc le
glissement de dislocations parfaites accompagné assez fréquemment par du glissement dévié
(séquence N°3, Figure Il. 6). Les micrographies de la Figure Il. 6 sont extraites d’une séquence obtenue
dans une deuxieme zone lors de la déformation de I'éprouvette A. On note que I'axe de traction est
parallele a la direction <133> du grain. Sur la Figure Il. 6(a), des traces de glissement correspondantes
a un plan (111) sont visibles (Cf. repére (i)). Ce plan est identifié sur la projection stéréographique en
rouge. Sur la Figure Il. 6(b), une dislocation parfaite glisse initialement dans ce plan (111) et
soudainement dévie dans un autre plan. Le nouveau plan de glissement est un plan (111), repéré par
(ii). 1l est tracé en vert sur la projection stéréographique. Enfin, la dislocation s'immobilise a I'endroit
indiqué par (iii).

Cette séquence met en exergue que le glissement parfait est le mécanisme de déformation privilégié
a 200°C. Par ailleurs, I'activation du glissement dévié devient possible a cette température.
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(c) <133> Direction
ﬁ‘ de traction

G <133>

Figure Il. 6 : Eprouvette A, zone 2 : Séquence de déformation N°3 a 200°C.

3.4. Comparaison des microstructures de déformation en

fonction de la température (éprouvette B, zone 2)
Les essais de traction dans le MET permettent également de comparer les microstructures observées
dans la méme zone a différentes températures. Ceci a été réalisé avec I'éprouvette B dans la zone 2
aux températures de 20°C, 200°C, 300°C et 400°C. Les résultats sont présentés sur la Figure Il. 7.

Il faut dans un premier temps souligner que les microstructures de déformation comparées ne sont
pas exactement identiques. En effet, a chaque température, des microdéformations sont appliquées,
ce qui entretient le glissement et la création de défauts. Néanmoins, sur les micrographies de la Figure
II. 7, la densité de défauts apparente semble similaire, ce qui rend la comparaison possible.

La zone 2 de I'éprouvette B se situe dans le méme grain que la zone 1. Pour rappel, ce grain est déformé
selon une direction <032>. Conformément a la trace en orange placée sur la projection
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stéréographique, on observe des dislocations glissant dans un plan (111), qui est délimité par des
pointillés oranges sur la micrographie de la Figure Il. 7(a).

200 nm

200 nm

(e) <032> Direction
ﬁ de traction

{1 <032>

Figure Il. 7 : Eprouvette B, zone 2 : Comparaison des microstructures entre 20 et 400°C.
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Les lignes de dislocations dans ce plan présentent un profil particulier, avec des irrégularités de forme
triangulaire (cerclées en rouge) : il s’agit de nceuds résultant de I'interaction avec d’autres dislocations,
invisibles dans les conditions d’observation choisies. L’aspect remarquable ici est I'extension de ces
nceuds, qui décroit lorsque la température augmente de 20°C a 400°C.

Nous précisons que le grandissement utilisé pour les micrographies de la Figure Il. 7 a été choisi pour
donner une vue d’ensemble de la microstructure et du profil général des dislocations. Par la suite, nous
avons étudié précisément |'extension des nceuds de dislocations, comme présenté dans la prochaine
section de ce chapitre.

Selon (Whelan, 1959), I'extension des nceuds est dépendante de I'Energie de Défaut d’Empilement :
plus I'EDE est faible, plus les nceuds sont dissociés et présentent une grande extension. Au vu des
micrographies de la Figure Il. 7, on peut envisager une évolution de 'EDE du 15-15Ti entre 20°C et
400°C. Cependant, comme mentionné précédemment, la résolution des images est trop faible pour
guantifier cette évolution. De plus, le porte-objet a simple tilt utilisé pour les essais de traction in-situ
ne permet pas la caractérisation complete des structures de dislocations.

L’étude précise de 'EDE et de I'extension des noeuds de dislocations, est donc présentée dans la suite
du chapitre.
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4. Approches théoriques pour la mesure de I'EDE

La mesure expérimentale de I'énergie de défaut d’empilement (EDE) est devenue possible vers la fin
des années 1950 grace a I'amélioration de la résolution ponctuelle du MET et aux développements liés
a la préparation des échantillons. De nombreux modeles théoriques ont ainsi vu le jour pour exploiter
des configurations géométriques liées a des interactions de dislocations rigoureusement décrites par
I’expérience. Sur la base de quelques configurations synthétisées par (Ruff, 1970), nous avons retenu
la méthode des nceuds dissociés et la méthode des tétraedres de défaut d’empilement car ces
configurations ont clairement été identifiées dans notre alliage.

4.1. Méthode des noeuds dissociés

4.1.1. Formation des nceuds
Dans la structure CFC, les noeuds dissociés sont une configuration particuliére des dislocations, qui se
forme selon un mécanisme proposé par (Whelan, 1959) et exposé en Figure Il. 8.

planc (d) vlplunc(al

4
T

—
—

Figure Il. 8 : Etapes de formation d’un nceud de dislocations (Whelan, 1959).
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Ce mécanisme résulte de I'interaction de deux dislocations parfaites faiblement dissociées :
- lLadislocation contenue dans un plan (a) est dite « intersectée ».
- Ladislocation contenue dans un plan (d) est celle qui « intersecte ».

La Figure Il. 8(a) représente le premier stade de l'intersection des deux dislocations faiblement
dissociées. Les dislocations partielles Cé et 6B, appartenant au plan (d), sont combinées avec la
dislocation partielle aC du plan (a). Il se forme ainsi la dislocation partielle aB.

Or le segment de dislocation aC n’est pas stable dans cette configuration rectiligne. La tension de ligne
de DaaC pousse aB dans le plan (a). Cette étape est illustrée par la Figure II. 8(b). Par ailleurs, la Figure
. 8(b) traite du cas ou plusieurs dislocations s’intersectent.

Enfin, pour un meilleur équilibre entre les tensions de ligne des dislocations, les dislocations partielles
C6 et 6B contenues dans le plan (d) dévient dans le plan (a). La configuration finale des dislocations est
montrée en Figure Il. 8(c).

Les dislocations constituent un nouveau réseau entierement contenu dans le plan (a) (contenu dans le
plan de la Figure II. 8(e)). On observe la coexistence de nceuds contractés (i) et de nceuds étendus ou
dissociés (ii). La morphologie d’un nceud dissocié résulte d’un équilibre entre la courbure des segments
de dislocations le constituant et I'étalement du défaut d’empilement en son centre. De ce fait, les
modeles proposés pour mesurer I'EDE tiennent compte de ces mémes grandeurs a savoir |'étendue du
défaut d’empilement ainsi que le rayon de courbure des segments.

4.1.2. Théories

En premiére approximation, (Whelan, 1959) suggére un équilibre entre la force attractive refermant
le défaut d’empilement et la force nécessaire pour maintenir le rayon de courbure R des dislocations

: . : : : . . . Gbj |,
partielles bordant le défaut. En prenant la tension de ligne des dislocations égale a Tp, I'EDE y se

calcule selon I'équation (I1. 1) :

Gb; (. 1)

YT 2R

Ou G est le module de cisaillement et b, la norme du vecteur de Burgers des dislocations partielles.
Leurs valeurs sont consultables en Annexe A du manuscrit.

Cependant cette théorie est incompléete et introduit, selon (AW Ruff, 1970), une erreur d’un facteur
minimum de 2 sur les mesures d’EDE.

Une théorie améliorée est proposée par (Brown, 1964 ; Brown, Thélén, 1964) qui font I’'hypothése de
|’élasticité isotrope du milieu. Par ailleurs, ils remplacent la tension de ligne des dislocations par la
notion de « self-stress of a dislocation » : chaque dislocation partielle est divisée en une multitude de
segments rectilignes (voir Figure Il. 9(a)) dont chacun interagit avec le reste des segments. Il faut
ajouter a cela I'effet du défaut d’empilement au centre.

Le nceud adopte une configuration telle que I'expansion du défaut d’empilement atteint une limite (un
état d’équilibre) donnant lieu a cette configuration géométrique ayant des dimensions caractéristiques
pour un matériau donné.
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Cette théorie s’appuie sur la mesure du rayon y du cercle inscrit dans le nceud et du rayon de courbure
R des dislocations partielles (voir Figure Il. 9(b)). Les auteurs proposent deux équations ((II. 2) et (II.
3)), ou les valeurs obtenues pour I'EDE doivent coincider compte tenu du caractere des dislocations
considérées.

Gb,? v (1.2)
= {0,27—0,08(1 )cosZa

2—v v R
+ (0,104 (—) +0,24 (1 — U) COSZa] Logyo E}

1—-v

1—-v (1. 3)

n 0018( v)+0036( v
! 1—v ’ 1

—Gbpz{ooss(z_v) 0,06 ( v ) cos?
Y2 = y , , =02 cos2a

R
) COSZCZ] Logqo E}

v est le coefficient de Poisson (sa valeur est consultable en Annexe A du manuscrit), a est le caractére
de la dislocation au point de mesure. € est un parametre lié au rayon de cceur des dislocations et les
auteurs proposent que € = b),. Les autres parameétres sont définis de maniére similaire a ceux de
I’équation (l1. 1).

(a) a (b)

@\% £ 2

Figure Il. 9 : Représentation shématique d’un nceud illustrant (a) le concept de « self stress of a dislocation », (b)la mesure de
yetR.

Par ailleurs, le nceud imagé sur I’écran phosphore ou la caméra du MET est seulement une projection
du véritable nceud, qui est souvent incliné dans la lame mince comme illustré sur la Figure Il. 10(a).
Cette projection est distordue si la direction du faisceau électronique n’est pas orthogonale au plan
contenant le nceud. Dans ce cas, la valeur mesurée de y est erronée. Pour compenser cet effet, (Tisone
et al., 1968) ont proposé de mesurer le périmeétre P d’un triangle équilatéral inscrit dans le cercle
projeté comme montré sur la Figure Il. 10(b).
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a) , b)

Figure Il. 10 : Représentation shématique illustrant (a) 'inclinsaisont du nceud dans la lame d’aprés (AW Ruff, 1970), (b) la
mesure du périmetre P.

La valeur réelle de y, nommée y;, est alors donnée par I’équation (Il. 4) :

(Il 4)

P
Y B+ 113 cost @]

OU v est I'angle entre la normale du plan du nceud et le faisceau électronique (voir Figure Il. 10(a)).

Enfin, I'incertitude sur I'EDE liée a la fiabilité de ce modéle est de I'ordre de 5% (AW Ruff, 1970).

4.2. Méthode des tétraedres de défaut d’empilement

Une autre configuration propice a la mesure de I'EDE est |’organisation des dislocations en tétraédres
de défaut d’empilement.

Sur ces tétraédres, les arétes sont constituées par des dislocations partielles et coincident avec les
directions <110> du cristal. Les 4 faces correspondent aux plans {111}. Comme elles sont délimitées
par des dislocations partielles, chacune d’elles contient un défaut d’empilement sur toute sa surface.

La Figure Il. 11(a) schématise un tétraédre de défaut d’empilement dans le volume du cristal. La
direction BD (direction de type <110>) est paralléle a la direction du faisceau électronique dans le MET.
La Figure Il. 11(b) représente la projection de ce tétraedre sur I’écran phosphore ou la caméra du MET.
Il ne s’agit alors pas d’un tétraedre, mais d’un triangle avec des franges d’interférence dues aux défauts
d’empilement.

Les mécanismes expliquant la formation des tétraédres de défaut d’empilement sont controversés
(AW Ruff, 1970). Cependant, il semblerait qu’une boucle de Frank soit d’abord nécessaire. Elle peut se
former de deux manieéres :
- Par trempe du métal et coalescence de lacunes (Silcox, Hirsch, 1959),
- Suite a une déformation mécanique induisant du glissement de dislocations (Loretto et al.,
1965).
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a) v b)

D

Figure Il. 11 : Représentation shématique (a) d’un tétraédre dans le volume du cristal, (b) de la projection observable d’un
tétraedre (Silcox, Hirsch, 1959).

Par la suite, la boucle de Frank peut évoluer vers une configuration donnant lieu a un tétraédre de
défaut d’empilement par des réactions de déviation et de dissociation.

(Silcox, Hirsch, 1959) proposent d’estimer I'énergie d’un tétraedre E; en fonction de la longueur de
son aréte [ selon I'équation (ll. 5) :

(II. 5)

Ga?l l
Er log <—) + V3%
) To

T 12n(1—v

Ou a est le parametre de maille et 1 le rayon de cceur de la dislocation. Il peut étre approximé par
b . . . . . e
S ou b est la norme du vecteur de Burgers des dislocations parfaites. Les autres parametres sont définis

comme pour I'équation (lI. 2).

Les auteurs suggérent que si [ devient trop grand, la boucle de Frank est alors la configuration la plus
stable. Il est ainsi possible d’estimer I’énergie d’une boucle de Frank Eg en fonction de la taille du
tétraedre selon I'équation (ll. 6) :

Ga?l (l) +§12y (I1. 6)

Ep = —log(—
B 4m(1—v) °8 Ty 4

L’EDE se calcule grace a la taille critique des tétraédres (la longueur critique de I'arréte est appelée [;)
qui est obtenue en égalisant les équations (ll. 5) et (ll. 6). En isolant y, on obtient I'équation (I1. 7) :

l, (. 7)
B ZGaZ lOg (E)
C9V3r(l-v) L

14

L'incertitude sur I'EDE liée a la fiabilité de ce modele est élevée (de I'ordre de 10%) (AW Ruff, 1970).
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5. Mesure de I'EDE a température ambiante

L'EDE du 15-15Ti a pu étre mesurée a la température ambiante grace aux deux méthodes décrites au
§4.

La mesure a été réalisée a I'Institut Pprime dans un MET JEOL 3010 opérant avec une tension
d’accélération de 300 keV et équipé d’un porte-objet « double tilt ». Les lames minces sont issues de
plaquettes de 100 um d’épaisseur, prélevées dans la téle en 15-15Ti, et elles sont ensuite amincies
électrolytiquement par le méme procédé que celui appliqué aux éprouvettes de traction in-situ en
MET.

5.1. Méthode des nceuds dissociés
L'utilisation de la méthode des nceuds dissociés requiert une caractérisation rigoureuse des
dislocations constituant le nceud. Il est donc nécessaire de connaitre leurs vecteurs de Burgers et leurs
caractéres. Par ailleurs, la mesure des dimensions du nceud peut s’avérer délicate.

Pour illustrer la procédure expérimentale, un nceud typique, mis en évidence dans la Figure Il. 12, va
étre caractérisé finement. On note sur la micrographie que les conditions « deux ondes » sélectionnées
pour 'observation du nceud (g= (200)) permettent d’observer simultanément les 3 branches du nceud
et le défaut d’empilement au centre.

Figure Il. 12 : Micrographie MET en champ clair d’'un nceud de dislocations dissocié dans le 15-15Ti (g= (200)).

5.1.1. Caractérisation des dislocations du nceud
La démarche est relativement proche de celle décrite au § 3.1.2 a I'exception que le porte-objet utilisé
est un « double-tilt ». En orientant le cristal proche d’'un axe de zone, il devient ainsi plus aisé de
réaliser des images contrastées en basculant I’échantillon selon des conditions « deux ondes » autour
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de cet axe. La détermination des vecteurs de diffraction en conditions « deux ondes » découle
directement de I'indexation du diagramme de diffraction de I'axe de zone.

b)

®2.2:2

.
311
.
= -2-2-2
1141

.
-3-1-1

.
=311

3
222

Figure II. 13 : (a) Diagramme de diffraction proche de I'axe de zone [110] ; (b) Simulation cinématique du diagramme
diffraction en (a).

A faible angle de tilt, un axe de zone indexé conventionnellement [110] a pu étre repéré. Le
diagramme de diffraction correspondant est présenté dans la Figure Il. 13(a). Sur la Figure Il. 13(b) se
trouve 'indexation des spots de diffraction.

De méme, la reconstruction du cristal s’effectue grace aux projections stéréographiques. Cependant,
elles sont simulées avec le logiciel « Carine » qui prend en compte I'effet du double tilt.

a) b)

0-1-1]

i .u[-l.-.l.-l]
0-4.0)
10, {-3-1-1]
[ W B /\

RO gt

Figure Il. 14 : (a) Projection stéréographique du cristal (grain) contenant le nceud, (b) directions caractéristiques du nceud
étudié.

L'absence de traces de glissement rend plus complexe la détermination du plan du nceud ; on réalise
donc des micrographies a différents tilts, ce qui permet d’identifier le bon plan en se basant sur
I’évolution de la longueur des segments constituant le nceud. Le plan compatible avec la présente
configuration est le plan (111) comme on peut le voir dans la Figure 11.14.
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Notons que le code couleur utilisé sur cette figure associe les directions cristallographiques dans le
plan (111) aux orientations des trois branches du nceud.

Par ailleurs, il est possible maintenant d’estimer I’angle entre la normale du plan du nceud et le faisceau
électronique (la direction du faisceau électronique étant au centre de la projection stéréographique).
On trouve 1 = 40°.

La détermination du vecteur de Burgers des dislocations partielles a été effectuée selon la méthode
d’extinction, qui a été appliquée aux segments de dislocations bordant le défaut d’empilement. En

effet, si le produit scalaire’g. b est nul, alors le segment apparait hors contraste. Pour cela, on réalise
plusieurs extinctions pour chaque segment, mais on se limite a présenter sur la Figure Il. 15 une seule
extinction par segment :

- Pour G=(311), le segment en bas du nceud est éteint (i).

- Pour g=(311), le segment a gauche du nceud est éteint (ii).

- Pour g=(022), le segment a droite du nceud est éteinte (iii).

Figure Il. 15 : Séries d’extinction de dislocations en faisant varier le vecteur diffractant.

La Figure Il. 16 associe maintenant le méme code couleur que celui utilisé en Figure Il. 14 a chaque
segment de dislocations et vecteur de Burgers.

b)

[011]

Figure Il. 16 : (a) Rappel du nceud étudié, (b) Représentation shématique du nceud avec les dislocations le constiutant et leurs
vecteurs de Bugers.
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La derniere étape de la caractérisation des dislocations du nceud est la détermination de leur caractéere
(). Il correspond a I'angle entre la direction du vecteur de Burgers et la tangente a la ligne de dislocation
a I’endroit ou le rayon est mesuré (Figure Il. 17). Dans tous les noeuds caractérisés, la valeur de a approche
toujours 30°. Ce résultat sera confirmé par la suite lors de I'estimation de I'EDE du 15-15 Ti a température
ambiante.

Figure Il. 17 : Représentation shématique du nceud précisant la mesure de a.

5.1.2. Calcul de 'EDE a partirde y et R

Selon (AW Ruff, 1970), le rayon interne du nceud y est mesurable avec une bonne précision. Si I'on inscrit
un cercle dans le nceud, son diameétre est connu avec une incertitude de I'ordre de la résolution du MET
conventionnel, soit 1 nm. On évalue ainsi l'incertitude sury a £ 0.5 nm.

Or, comme Y = 40°, la projection du noeud observé est soumise a une distorsion. Sur la Figure 11. 18(a),
on ne mesure donc pas y mais P, le périmeétre du triangle équilatéral inscrit dans le cercle, lui-méme inscrit
dans le nceud (voir repére (i)). On trouve P = 75 nm. En appliquant I'équation (Il. 4), la valeur réelle de y,
V¢, est égale a 16 nm. Compte tenu des incertitudes de mesure évaluées a + 0.5 nm,onadoncy = 16
+ 0.5 nm.

Figure Il. 18 : Approches pour la mesure des rayons caractéristiques : (a) mesure de y et (b) mesure de R.
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Contrairement a y, la mesure du rayon de courbure R des dislocations partielles est beaucoup plus
subjective comme souligné par (Christian, Swann, 1965). On observe sur la Figure 1l. 18(b) les différents
cercles pouvant approcher la courbure des dislocations partielles : le repere (ii) montre le cercle de
plus grand diameétre possible et le repere (iii), celui de plus petit diamétre possible. Dans la présente
étude, nous avons estimé l'incertitude sur la valeur du diameétre a £ 10 nm, ce qui donne une incertitude
de £ 5 nm sur la valeur du rayon R. Dans le cas de la Figure Il. 18(b), R est mesuré a 67 nm + 5 nm.

L’EDE du 15-15Ti est donné par les équations (II. 2) et (ll. 3) compte tenu des valeurs de y et R mesurées
a température ambiante. La Figure Il. 19 compare les valeurs obtenues de y; et y, en fonction du
caractére a des dislocations.

Les valeurs de y; et de y, ne sont compatibles entre elles que pour un seul angle a égal a 30°. Ce résultat
est en accord avec le caractére attendu pour ces dislocations a savoir une valeur de a autour de 30°.

On remarque par ailleurs que y; est trés dépendante du caractéere des dislocations alors que y, ne I'est que
faiblement. Pour y,, on constate que le passage d’un caractére purement vis vers un caractere purement
coin ne fait varier 'EDE que de 1 mJ/m?2.

Par conséquent, y, sera désormais privilégiée pour I'estimation de I'EDE par la méthode des noeuds
dissociés.
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Figure Il. 19 : Evolution de I’EDE en fonction du caractere des dislocations compte tenu du modele choisie.

Les incertitudes liées a la fiabilité du modeéle et aux erreurs de mesure sury et R sont chacune évaluées
a 1 mJ/m?2. Par conséquent, compte-tenu des incertitudes et sachant que a = 30°, on estime I'EDE du
15-15Tia 27 + 2 mjJ/m?.

Pour valider ce résultat, une dizaine d’autres nceuds ont été caractérisés et ils ont tous conduit aux
mémes valeurs d’EDE, ce qui suggére une tres bonne fiabilité de la mesure effectuée.
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5.2. Méthode des tétraedres de défaut d’empilement

La méthode des tétraedres de défaut d’empilement est plus simple a appliquer puisqu’il n’est pas
nécessaire de caractériser les dislocations du tétraédre. La longueur [ du coté du tétraédre est le seul
parametre a mesurer.

Pour déterminer 'EDE du 15-15Ti a partir de cette méthode, nous allons étudier deux types de
tétraedres de défaut d’empilement :

- Ceux d’origine thermique (formés par hypertrempe),

- Ceux d’origine mécanique (formés par déformation).

5.2.1. Tétraedres de défaut d’empilement d’origine thermique
Les tétraedres d’origine thermique ont été abondamment observés dans les lames brutes
d’hypertrempe. La Figure Il. 20 expose une zone ou trois tétraédres ont été localisés de maniere tres
rapprochée. Cependant, on peut constater une large dispersion concernant leur taille. De ce fait, toute
mesure de I'EDE donnerait des valeurs aussi dispersées et donc peu pertinentes.

Figure Il. 20 : Micrographie MET en champ sombre mettant en évidence des tétraédres de défaut d’empilement d’origine
thermique.

5.2.2. Tétraedres de défaut d’empilement d’origine mécanique
A l'opposé, les tétraedres de défaut d’empilement d’origine mécanique présentent des tailles
beaucoup plus homogénes (Loretto et al., 1965).

Nous avons pu constater la présence de tels défauts dans notre matériau suite a une déformation
accidentelle d’'une des lames minces préalablement étudiée. La Figure Il. 21 montre trois tétraédres
formés mécaniquement dans le 15-15Ti.
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Figure Il. 21 : Micrographies MET en champ sombre mettant en évidence des tétraédres de défaut d’empilement d’origine
mécanique.

La taille critique des tétraédres varie dans un intervalle compris entre 55 et 75 nm avec une moyenne
a 65 nm. On estime donc la taille critique des tétraedres a 65 + 10 nm.

Ces valeurs sont fiables et permettent de déterminer I'EDE du 15-15Ti. La Figure Il. 22 représente
I’évolution de I'EDE en fonction de la taille critique des tétraedres selon I’équation (Il. 7).
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Figure Il. 22 : Evolution de I’EDE en fonction de la taille critique des tétraédres.

Le report de la taille obtenue de 65 nm sur le graphique en Figure Il. 22 donne une valeur d’EDE centrée
sur 25 mJ/m?2. La dispersion de la taille des tétraédres engendre une incertitude de * 3 mJ/m?2.
L'incertitude sur 'EDE liée a la fiabilité du modéle est évaluée a + 2 mJ/m?2.
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L'EDE du 15-15Ti mesurée par la méthode des tétraedres de défaut d’empilement est donc estimée a
25 + 5mjJ/m?

Cette valeur est Iégerement inférieure a celle obtenue par la méthode des nceuds dissociés. Pour
rappel, elle est de 27 + 2 mJ/m?. Cependant, les deux résultats sont en cohérence compte tenu des

incertitudes.

Etant donné que la méthode des nceuds dissociés comporte une incertitude plus faible on ne retiendra
que la valeur fournie par cette méthode pour la température ambiante.
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6. Mesure de la variation de I'EDE entre 20°C et 500°C par la
méthode des nceuds dissociés

La méthode des nceuds dissociés est la plus utilisée pour la mesure de I'EDE en température comme
souligné par (Rémy et al., 1978). Par ailleurs, comme vu précédemment, celle s’appuyant sur les
tétraedres de défaut d’empilement est moins précise ; nous n’avons donc pas retenu cette seconde
méthode.

L'expérience a été réalisée a I'Institut Pprime dans un MET-FEG JEOL 2200 FS opérant a 200 kV et est
équipé d’un porte-objet chauffant de modeéle 628Ta fabriqué par Gatan. Le nceud caractérisé en
température a fait I'objet d’une étude minutieuse préalable dans un autre MET équipé d’un porte-
objet double tilt, ce qui a permis de bien positionner I'échantillon dans le porte-objet chauffant qui est
un simple tilt.

La séquence de chauffe est illustrée par la Figure 11.24 ou I'on constate une évolution de la taille du
nceud entre 20°C et 500°C. On observe une nette constriction du nceud lorsque la température
augmente. Aux températures de 400°C et de 500°C, le noeud n’est presque plus dissocié (dans la limite
de résolution des conditions d’observation).

Figure Il. 23 : Micrographies MET en champ clair traduisant I’évolution de la taille d’'un nceud dissocié en fonction de la
température (g=002).

Le Tableau Il. 4 rassemble les données nécessaires pour calculer I'EDE a chaque température en
utilisant I’équation (II. 3). Les valeurs obtenues d’EDE et I'incertitude associée sont données dans les
deux derniéres colonnes.

Il faut souligner que de maniere générale les incertitudes augmentent avec la température. Pour 400°C
et 500°C, elles sont trés fortes en raison de la difficulté a mesurer y et R. Par conséquent, les valeurs
d’EDE a ces températures figurent entre guillemets (et sont reportées sous la forme de symboles
rouges sur la Figure Il. 24).
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T y R 14 4ay
(°C) (nm) (nm) (m)/m?) (m)/m?)
20 16 (£0,5) 72 (£5) 27 +2
50 15 (+0,5) 69 (+5) 28 +2
100 12 (£0,5) 55 (£5) 34 +2
200 8 (0,5) 36 (£5) 46 +3
250 7 (x0,5) 33 (£5) 51 +4
300 6.5 (+0,5) 31 (£5) 53 +4
400 5.5 (+1) 27 (£10) « 59 » -6/+12
500 5(£1) 22 (£10) « 60 » -7/+14

Tableau Il. 4 : Valeurs calculées de I’EDE et incertitudes associées en fonction de la température.

La Figure II. 24 illustre I’évolution de I'EDE avec la température obtenue grace aux valeurs du Tableau
II. 4. En dehors d’une augmentation significative de I'EDE entre 20°C et 500°C, deux tendances
principales apparaissent :
- Une évolution quasi-linéaire entre 20°C et 300°C ou la variation dy/dT est estimée a 0.09
0.02 mJ/m?/°C.

- Une stabilisation autour de 60 mJ/m? a partir de 400°C.

Figure Il. 24 : Evolution de I’EDE en fonction de la température (les points rouges ont une plus forte incertitude).
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7. Synthese du chapitre

Ce chapitre avait pour objectif d’améliorer la compréhension des mécanismes de déformation
élémentaires responsables de la singularité de comportement du 15-15Ti AIM1. Pour cela, un matériau
modele a été élaboré : une tole hypertrempée obtenue par laminage plan avec une composition
similaire a celle du 15-15Ti AIM1.

Trois types de caractérisations in-situ complémentaires ont été mises en ceuvre :

- La traction in-situ dans le MEB permet une étude des mécanismes de déformation a I’échelle
de plusieurs grains (échelle mésoscopique). Il en ressort une coexistence de deux mécanismes
de déformation a température ambiante :

o Le glissement et le stockage des dislocations, qui semble étre le premier mécanisme a
s’activer.

o Le maclage, qui semble s’initier si une certaine déformation et/ou contrainte est
atteinte.

- La traction en température in-situ dans le MET offre une analyse des mécanismes de
déformation a I’échelle du grain (échelle microscopique).
o Les essais a 20°C mettent en évidence que :
= Le premier mode de glissement opérant semble étre le glissement des
dislocations parfaites.
= Le glissement des dislocations partielles semble survenir si une densité
critique de défauts est présente.
= La dissociation des dislocations parfaites apparait comme un mécanisme
permettant de franchir les obstacles.
o Les essais réalisés a 200°C révelent que :
= Seul le glissement des dislocations parfaites est opérant.
= Le glissement dévié est actif a cette température.

- Le chauffage statique in-situ dans le MET a permis I’exploration de la variation des
caractéristiques physico-chimiques élémentaires du matériau. Il apparait une hausse de
I’Energie de Défaut d’Empilement lorsque la température augmente. Elle est estimée a :

o 27+2mlJ/m?320°C,
o 4613 mlJ/m?a200°C.

Toutes ces informations seront discutées et mises en perspectives des autres résultats obtenus dans
le chapitre V.

66



Chapitre lll. Etude du comportement en
traction des tubes de gaine et des
mécanismes de déformation associés

67
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Apres s’étre intéressé en deuxieme partie a I'évolution en température des mécanismes de
déformation élémentaires et des caractéristiques physico-chimiques d’échantillons modeles en
15-15Ti, cette troisieme partie se concentre sur les objets concrets : les tubes de gaine. Elle a pour
objectif de les caractériser et d’étudier leur comportement en traction et les mécanismes de
déformation associés.

La démarche suivie repose sur la réalisation d’essais de traction puis sur I'examen post-mortem des
microstructures de déformation a I'aide d’une combinaison de techniques de caractérisation a
différentes échelles telles que le MEB-EBSD, le STEM et le MET.

1. Caractérisation des tubes de gaine en 15-15Ti AIM1 a I'état
de réception

1.1. Présentation du matériau d’étude : les tubes de gaine en 15-
15Ti AIM1 du lot STP 1

1.1.1. Gamme de fabrication
La nouvelle coulée de matiere approvisionnée chez l'aciériste Aubert & Duval, déja évoquée au
chapitre Il, a permis la fabrication industrielle de tubes de gaine. Les travaux de la thése sont réalisés
sur un lot portant la référence N°150739, que nous désignerons par « lot STP1 ». Le Tableau Ill. 1
présente les étapes de fabrication de ce lot.
Les deux premieres étapes d’élaboration et de forgeage a chaud sont les mémes que celles détaillées
au Tableau Il. 2. En effet, 'obtention de ronds forgés constitue le point de départ de fabrication des
tubes de gaine étudiés dans ce chapitre et de la tole en 15-15Ti étudiée dans le chapitre précedent.
Pour I'obtention des tubes, ces ronds forgés sont par la suite forés et filés a chaud afin d’obtenir une
premiere ébauche. Cette ébauche est ensuite transformée a froid par laminage VMR (Vertikaler
Massenausgleich Ringwalzei) puis par plusieurs passes d’étirage avec des traitements d’hypertrempe
inter-passes. Rappelons brievement que I'intérét de I'utilisation du laminage VMR dans la fabrication
de tubes en 15-15Ti AIM1 a été récemment mis en évidence dans les travaux de thése de (Courtin,
2015). Enfin, les deux dernieres étapes de fabrication (hypertrempe finale et passe d’écrouissage par
étirage) sont appliquées : leur réle primordial pour I'application a déja été précisé au chapitre | § 2.1.3.

La derniére passe d’étirage conduit a un écrouissage des tubes aux alentours de 20%. Elle donne
également les dimensions finales aux tubes, qui sont les suivantes :

- Diametre externe : 9,70 mm

- Diametre interne : 8,70 mm

La longueur requise pour les cceurs de RNR-Na est de ~2000 mm. Toutefois, les tubes ont été fabriqués
avec une sur-longueur.
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Etape de fabrication Références et dimensions
Fusion induction sous vide Coulée Mére
(Vim) VG 1344
Elaboration
Refusion par électrode consommable Coulée de Refusion
(VAR) HR 228401
Forgeage a chaud / Rond Forgé ® 220 mm
Forage /
Filage a chaud
Filage ébauche creuse ®ext 73 mm x Ep 11 mm
Laminage VMR /

Etirage et traitement d’hypertrempe
Cycle de transformation g ] P P /
inter-passes

a froid

Hypertrempe finale et ®ext 9,70 mm x

passe d’écrouissage Ep 0,50 mm

Tableau lll. 1 : Etapes de fabrication des tubes de gaine du lot STP1.

1.1.2. Controéles apres fabrication
Il a été demandé a lI'industriel d’effectuer des examens et des contréles sur les tubes de gaine en fin
de fabrication pour valider leur conformité par rapport au cahier des charges du CEA.

La composition chimique des tubes finis a notamment été déterminée. Les valeurs obtenues pour les
principaux éléments sont indiquées dans le Tableau IIl. 2, dans lequel les résultats de la coulée mére,
déja fournis dans le Tableau Il. 1, sont également redonnés. On note que les teneurs en titane et en
carbone, éléments clé de la résistance au gonflement, sont conformes a la spécification AIM1 a la fois
pour la coulée meére et les tubes finis.

Fraction
massique Cr Ni Ti C Mo Mn Si P N
(%)

Coulée 143% | 150+ | 0,40% | 0,091+ | 1,51+ | 1,41+ | 0,84+ | 004+ | 0,006
(rappel) 0,7 0,6 008 | 0001 | 012 | 0,09 | 0,05 | 0,01 | 0,001
Tf:te;fl',“l's 146+ | 157+ | 0,40+ | 0,091+ | 1,65+ | 1,40% | 0,75% | 0 04+ | 0,006 +

0,7 0,6 008 | 0001 | 012 | 0,09 | 0,05 | 001 | 0,001

Tableau lll. 2 : Composition chimique de la coulée mére (Aubert&Duval) et des tubes finis.

Concernant les caractéristiques mécaniques, 'industriel a procédé a des essais de traction directement
sur les tubes dans son laboratoire. lls ont permis de déterminer les valeurs de limite d’élasticité, de
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résistance maximale et d’allongement a rupture a 20°C et 200°C. Elles sont récapitulées dans le Tableau
. 3.

On constate que les valeurs a la fois de Rpo,2%, Rm €t Atwtal diminuent lorsque la température augmente
de 20°C a 200°C. Cette évolution est cohérente pour Rpo 2% et Rm mais elle ne I'est pas pour Actal , qui
est réduit d’un facteur de plus de 2. De facto, les tubes en 15-15Ti AIM1 de ce lot industriel présentent
bien la singularité de comportement décrite au Chapitre | § 2.3.1. Elle va étre caractérisée finement
par d’autres essais de traction décrits dans la suite de ce chapitre.

Température Rpo,2% (MPa) Rm (MPa) Aotal (%)
20°C 685 769 31,4
200°C 623 680 12,8

Tableau Ill. 3 : Caractéristiques mécaniques des tubes du lot STP1 (moyenne sur 3 essais a 20°C et un essai a 200°C).

Aux termes d’un ensemble de controles comprenant des contrdles santé par ultrasons et par courant
de Foucault, les tubes ont été déclarés conformes aux exigences du CEA émises pour le gainage du
combustible des RNR-Na.

1.1.3. Examens microstructuraux
A la suite de la réception des tubes, des examens microstructuraux ont été menés dans le cadre de la
thése.

La microstructure a été caractérisée par microscopie optique a I'état final de fabrication a la fois en
coupe transverse (perpendiculaire a I’'axe du tube) et en coupe longitudinale (paralléle a I'axe du tube).
Les micrographies obtenues sont présentées en Figure lll. 1. Une analyse de la taille de grain sur la
coupe transversale permet d’estimer un indice de grosseur de grain G de 8-9 soit un diamétre moyen
de grain compris entre 15 et 22 um. Par ailleurs, on identifie la présence de gros précipités, localisés
par le repere (i), qui correspondent aux précipités primaires issus de la solidification du lingot et qui ne
peuvent pas étre dissous lors de I’hypertrempe finale. Leur présence a déja été évoquée au Chapitre |
§2.2.1.
Les observations de la coupe longitudinale révelent :

- Unallongement peu marqué des grains,

- Des alignements de précipités primaires dans le sens de la déformation de laminage et

d’étirage (voir indice (ii)).

La composition chimique de ces précipités primaires a été étudiée par Energy Dispersive Spectroscopy
(EDS) a I'aide d’un MEB-FEG JEOL 7001F-TTLS équipé d’un détecteur EDS Oxford Instrument, situé a
I'Institut Pprime. On recense une population de précipités de type :

- Ti(C,N)

- (Ti,Mo)C

- (Ti,M0)(C,N)
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Figure Ill. 1 : Micrographies optiques du lot STP1 de la coupe transversale pour a) et de la coupe longitudinale pour b).

Concernant les (Ti,Mo)(C,N), comme le montre la Figure Ill. 2, ils ont la méme structure cceur-coquille
que celle mise en évidence dans la thése de (Courtin, 2015) et déja détaillée au Chapitre | § 2.2.1.
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Figure lll. 2 : Micrographie MEB et cartographies EDS de composition d’un précipité du type (Ti,Mo)(C,N).

La microstructure générale des tubes de gaine a été également observée a I'échelle du MET en utilisant
un microscope FEI TECNAI 30 G2 opérant a 300 keV, situé au CEA Saclay (SEMI/LM2E). Concernant la
préparation des lames minces, elles sont tout d’abord extraites d’une tuile issue d’un préléevement
dans le sens long du tube. En suivant, cette tuile est amincie par polissage mécanique pour former une
plaguette de 100 um d’épaisseur. La suite de la procédure est similaire a celle utilisée pour les lames
minces du Chapitre Il (Cf.Figure Ill. 1 début § 5).

L’indice (i) sur la micrographie de la Figure Ill. 3(a) met en exergue un précipité primaire de taille
submicronique (= 200 nm) avec morphologie qui n’est plus cuboidal mais sphérique. D’apres (Courtin,
2015), ce type de précipité est typique d’'une composition chimique (Ti,Mo)C avec une couronne
enrichie en Mo.

On note d’autre part que la passe finale d’écrouissage a introduit une forte densité de dislocations qui
sont réparties de fagon homogéne dans les grains, conformément a I'effet recherché : les dislocations
étant des puits d’élimination de défauts d’irradiation, on souhaite que la densité de puits soit uniforme
dans toute la matrice pour éviter un gonflement hétérogene. Cependant, des cellules de dislocations
peuvent se former dans certaines zones comme celle identifiée par le repére (ii).

Outre les dislocations, I’écrouissage introduit de nombreuses macles mécaniques, visibles sur les
micrographies de la Figure Ill. 3(b) et (c). Ces macles sont tres fines et tres longues, avec une longueur
pouvant atteindre la taille du grain. On note qu’elles s’organisent en faisceaux ou paquets comme
illustré par I'indice (iii). L'indice (iv) désigne une série de macles extrémement fines dont I'épaisseur
n’excéde pas la dizaine de nanomeétres. Elles sont dénommeées par le terme « nano-macles ».

Enfin, la Figure IIl. 3(d) met en évidence, a fort grandissement, la densité importante de tétraédres de
défaut d’empilement (cerclés en rouge sur la micrographie) dans le 15-15Ti AIM1. Pour rappel, ce type
de structure a été étudiée au chapitre 11 §5.2. On reléve ici que ces tétraédres ont des tailles disparates,
ce qui tendrait a affirmer qu’ils ont été introduits par I'hypertrempe finale et non par I'étape
d’écrouissage (A. W. Ruff, 1970).

72



Chapitre Ill : Etude du comportement en traction des tubes de gaine et des mécanismes de
déformation associés

Figure lll. 3 : Micrographies MET du 15-15Ti AIM1 a I’état de réception.

1.2. Etude du comportement en traction des tubes de gaine en
15-15Ti AIM1

1.2.1. Description du dispositif de traction
Les essais de traction sont réalisés au CEA Saclay (SEMI/LCMI) a I'aide d’une machine INSTRON 8862,
équipée d’une cellule de force de 100 kN et dont le déplacement est assuré par un vérin
électromécanique. Le pilotage se fait avec le logiciel BLUEHILL, qui gére aussi I’acquisition des données
a chaque instant.

Les essais en température se font a I'aide d’un four cylindrique AET, repéré par (i) sur la Figure 1l1. 4(a)
et se fermant sur la zone utile de la machine. A l'intérieur, un balayage d’azote est effectué pour limiter
I’oxydation des éprouvettes et garantir une température homogéne. De surcroit, deux thermocouples
de type K sont mis en contact dans les deux tétes d’éprouvettes pour assurer un gradient inférieur a
2°C le long des éprouvettes durant I’essai.
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Les éprouvettes utilisées, dites a géométrie « Bi-jambes », sont directement prélevées dans le sens
long des tubes conformément au plan présenté en Figure lIl. 4(b). Elles sont usinées par découpe au fil
et un bouchon en 316L est emmanché-serré dans les deux tétes pour y éviter toute déformation. Leurs
dimensions principales sont une longueur utile de 30 mm et une section utile de 3,06 mm?2.

Les essais sont arrétés des qu’une jambe rompt pour garantir les conditions d’uni-axialité.

|

Figure Ill. 4 : Dispositif de traction en (a) et Plan des éprouvettes bi-jambes en (b).

Les essais ont été menés a deux vitesses de déformation dont les caractéristiques sont données comme
suit :

Essais en conditions guasi-statiques :

La vitesse de déformation en traction choisie pour les essais en conditions quasi-statiques est &; =
3.107* s~ 1. Dans ce cas, le suivi de la déformation de la zone utile de I’éprouvette peut étre assuré
par un extensomeétre axial haute-température MAYTEC PMA 12 a tiges, repéré par (ii) sur la Figure Ill.
4(a) : Deux tiges en céramique sont en contact au niveau de I'une des jambes de I'éprouvette avec un
écartement initial de 25 mm (voir (iii)). La déformation est mesurée par I’écartement de ces tiges a
I'aide d’un capteur LVDT situé a l'intérieur de I'extensomeétre. Les tiges sont reculées aprés que la
résistance maximale a la traction soit atteinte pour éviter leur endommagement lors de la rupture.
L'acquisition des données extensométriques s’arréte donc apres la valeur de Rm. Par la suite,
I"acquisition des données de déformation jusqu’a la rupture repose uniquement sur le déplacement
du vérin.

Par conséquent, I'ensemble des résultats de traction obtenus en conditions quasi-statiques présentés
dans ce chapitre provient des données extensométriques, a I'exception des allongements a rupture et
des courbes conventionnelles contrainte — déformation allant jusqu’a rupture.

Essais a forte vitesse de déformation :

Pour ce type d’essais, la vitesse de déformation a été sélectionnée de maniere a étre représentative
de celle vue par les tubes lors de I’écrouissage final. Chez I'industriel, les tubes sont étirés a la vitesse
&£ = 2m.min"}, ce qui correspond a une vitesse d’essai de traction &, = 10~ s~ pour des essais sur
éprouvettes. Dans ce cas, le suivi de la déformation par extensométrie n’est pas envisageable et seul
le déplacement du vérin peut étre enregistré.
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Il est important de noter que les courbes de traction ont été corrigées pour faire correspondre leur
pente élastique au module d’Young mesuré par ailleurs a I'aide d’une technique ultrasonore (voir
Annexe A).

La matrice des essais de traction a I'état de réception en fonction de la température d’essai et de la
vitesse de déformation est donnée dans le Tableau lll. 4. Certains essais ont été doublés voire triplés
pour certaines températures.

Températures (°C)

Vitesse (s 1) 20 | 100 | 150 | 200 | 250 | 300 | 400 | 500 | 600

3.107* 3 113|112 |1]1
(nbr. d’essais)

1071
(nbr. d’essais)

Tableau lll. 4 : Matrice d’essais de traction menés sur les tubes en 15-15TI AIM1 a I’état de réception.

1.2.2. Mise en évidence de la singularité de comportement en conditions
quasi-statiques

1.2.2.1. Courbes conventionnelles de 20°C a 600°C
La Figure IlIl. 5 présente la comparaison des courbes conventionnelles contrainte-déformation
obtenues entre 20°C et 600°C en conditions quasi-statiques (¢ = &;) pour les tubes de gaine en 15-15Ti
AIM1 a I'état de réception.

Les courbes présentent un plateau a pente quasi-nulle dans le domaine plastique, ce qui est typique
des états écrouis (Cf. Chapitre | §1.3.2). On note également la présence d’oscillations sur la courbe de
I’essai a 400°C traduisant I'activé d’un effet Portevin — Le Chatelier (PLC). Ces oscillations sont vues
aussi sur la courbe de I’essai a 500°C, non présentée sur la Figure Ill. 5 pour plus de clarté.
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Figure lll. 5 : Courbes conventionnelles de traction contrainte-déformation des tubes de gaine en 15-15Ti AIM1 entre 20 et
600°C (¢ = &;).

1.2.2.2.  Propriétés en traction de 20°C a 600°C
Les évolutions des propriétés en traction (A:, Ay, Rpo2%, Rm) en fonction de la température, tirées des
courbes de traction, sont présentées en Figure Ill. 6. Pour les essais doublés ou triplés, ce sont les
valeurs moyennes qui sont fournies. De plus, nous ajoutons que I'incertitude sur ces valeurs est faible
et contenue dans la taille des symboles utilisés.

L’étude de I'évolution de I'allongement total (A;) fait ressortir deux domaines (Cf. Figure lll. 6(a)) :

- Une baisse entre 20°C et 200°C ou A;varie entre 14% et 3%.

- Une augmentation entre 200°C et 600°C ou A atteint environ 8%.
Par comparaison, A; mesuré directement sur les tubes par I'industriel en charge de leur fabrication est
plus élevé : A;=31,4% a 20°C et 12,8% a 200°C.
L'écart entre les valeurs obtenues peut étre imputable a 'utilisation, dans notre cas, de la géométrie
bi-jambe. Quoi qu’il en soit, les tendances observées sont les mémes, a savoir que |'on observe une
chute importante de A; entre 20°C et 200°C.

L’évolution de I'allongement homogéne (A,) fait quant a elle apparaitre quatre domaines (Cf. Figure
1. 6(a)) :

- Une forte baisse entre 20°C et 150°C oU A, est divisé par un facteur de 6.

- Un minimum local d’allongement entre 150°C et 200°C avec une valeur de Ag de 1,25%.
- Une augmentation dans le domaine de température entre 200 et 500°C.

- Une stabilisation entre 500°C et 600°C aux alentours de 6%.

Il est intéressant de noter que les allongements aux hautes températures (> 500°C) ne regagnent
jamais les valeurs obtenues a 20°C.
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La Figure lll. 6(b)) présente I’évolution de la limite d’élasticité a 0,2% d’allongement (Rpo,2%) en fonction
de la température. Comme pour tous les états écrouis, la limite d’élasticité est élevée. En effet, sa
valeur est d’environ 700 MPa a 20°C et elle chute de fagon quasi-linéaire avec la température pour
atteindre~ 500 MPa a 600°C.

L’évolution de la résistance maximale (Rm) est représentée sur le méme graphe :a 20 °C, elle est proche
de 750 MPa puis décroit pour atteindre ~650 MPa a 200°C ol un « pseudo » plateau est observé jusqu’a
400°C. Au-dela, la valeur continue a chuter et vaut 580 MPa a 600°C.

Pour chaque température, I'écart entre Rpg 2% et Rm est relativement réduit comme souligné par les
plateaux observés dans le domaine plastique sur les courbes de traction de la Figure Ill. 5. Ceci est le
signe d’un écrouissage supplémentaire faible du métal pendant I'essai de traction et d’une propension
précoce a la localisation de la déformation.

: : : : : 800
a) 14 | Total & b)
Homogene 700
12
600
F 10 ™
£ S 500
A =
= 2 400
= E
2 6 £
5 E 300
= (&)
4 200
2 100 } Rm A
Rp0,2
0 0 -

0 100 200 300 400 500 600 0 100 200 300 400 500 600
Temperature (*C) Temperatura (*C)

Figure Ill. 6 : Evolution en fonction de la température de Aget A: pour a) et de Rpo 2% et Rm pour b) des tubes de gaine en 15-15 Ti
AIMI (¢ = &).

Par rapport aux travaux déja effectués sur le méme acier (Courtin, 2015), nos résultats apportent des
précisions par I'ajout d’essais a des températures resserrées autour de 200°C. Elles confirment la
singularité de comportement en traction du 15-15Ti AIM1 avec un minimum d’allongement a
150°C-200°C. Cet acier se démarque ainsi d’autres aciers austénitiques inoxydables écrouis (Cf.
Chapitre 1 §1.3.2) :

- Pourle 316LN écroui, le minium d’allongement est observé a 400°C.

- Pourle 316 Ti écroui, un double minimum d’allongement est présent a 200°C et 400°C.

1.2.3. Influence de la vitesse de déformation
L'influence de la vitesse de déformation sur le comportement est étudiée en procédant a des essais a
forte vitesse de déformation, c’est dire € = &, (définie au paragraphe 1.2.1).

La Figure lll. 7 présente, dans ces conditions, les courbes conventionnelles contrainte-déformation

entre 20°C et 500°C des tubes de gaine a I'état de réception. En comparant ces résultats avec ceux
obtenus a ¢ = &;, on observe a nouveau un plateau sur les courbes dans le domaine plastique.
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Cependant, deux différences notables sont a souligner :
- L’allongement total a 400°C devient aussi faible qu’a 200°C,
- La présence d’oscillations dues a l'effet PLC n’est pas détectée sur toute la plage de
température.
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Figure lll. 7 : Courbes conventionnelles contrainte-déformation des tubes de gaine en 15-15Ti AIM1 entre 20 et 500°C (¢ =
&)

Les évolutions en fonction de la température de I'allongement homogéne et de la résistance maximale
sont comparées pour les deux vitesses de déformation sur la Figure Ill. 8. On remarque principalement
une translation du minimum de A; vers les hautes températures pour la vitesse &, . Concernant la
valeur de Ry, il est difficile de déceler une tendance car les différences entre les valeurs des deux
vitesses sont de I'ordre de grandeur des incertitudes. Cependant, il semblerait que Rm décroit de
maniere plus importante pour les conditions de vitesse de déformation élevée.

La réalisation d’essai a différentes vitesses de déformation permet une étude plus précise de la
sensibilité S de la contrainte a la vitesse de déformation, qui est définie selon I’équation (lll. 1) (Beukel,
1980) :
Ao (. 1)
S = z
1
ln(éz

Généralement, S est déterminée en réalisant des sauts de vitesse durant les essais de traction pour
obtenir S, dite instantanée. Cependant, dans le cadre de la thése, il n’a pas été possible de procéder a
cela. Par conséquent, S est mesurée en se basant sur la variation d’'un niveau de contrainte a une
déformation équivalente pour les deux vitesses : on choisit Rpg,2%.
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Figure Ill. 8 : Comparaison en fonction de la vitesse de déformation de I’évolution en température de A, pour a) et du Ry, pour b)
des tubes de gaine en 15-15 Ti AIM1.

La Figure 1ll. 9 montre I'évolution en fonction de la température de S calculée a partir de la variation
de Rpo,2% pour les tubes de gaine en 15-15Ti AIM1.

Cette évolution est croissante de maniére parfaitement linéaire entre 20°C et 400°C, ce qui traduit une
sensibilité normale du matériau a la vitesse de déformation, ou I’écrouissage augmente avec cette
derniere. A 500°C, la sensibilité est négative, ce qui est expliqué par la présence de vieillissement
dynamique (Hong, Lee, 2004 ; Garnier, 2007).

10

S (Rp0,2)

0 100 200 300 400 500 600
Temperature (°C)

Figure Ill. 9 : Evolution en fonction de la température de S, déterminée a partir de la variation de la limite d’élasticité, pour les
tubes de gaine en 15-15 Ti AIM1.

Les propriétés en traction des tubes de gaines en 15-15Ti AIM1 étant maintenant connues de maniére
plus précise, la suite de I’étude va se concentrer sur les températures de 20°C et 200°C ou la singularité
de comportement a été observée. Pour en éclaircir I'origine, des caractérisations post-mortem vont
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étre menées sur les éprouvettes déformées en conditions quasi-statiques, représentatives des
conditions de déformation vues par les gaines en réacteur, hors conditions accidentelles.

1.3. Caractérisations post-mortem des éprouvettes déformées a
20°C et 200°C

1.3.1. Observation des fractographies de rupture
Les premieres analyses menées pour comprendre 'origine de la singularité de comportement ont
consisté en I'observation des faciés de rupture. Les images des fractographies a 20°C et 200°C,
présentées en Figure Ill. 10, ont été acquises a l'aide d’'un MEB de table HIROX, SH 3500MB
fonctionnant a 5 keV.

L'examen de ces fractographies révéle dans chacun des cas un facies de rupture majoritairement
ductile a cupules. On note tout de méme une différence sur la morphologie des cupules, qui peut étre
directement corrélée aux valeurs de A;: dans le cas de I'état rompu a 20°C (A: = 14%), les cupules sont
nombreuses et fines alors qu’elles sont beaucoup plus hétérogenes et grossieres dans le cas de I'état
rompu a 200°C ou A est beaucoup plus faible (A: = 3%).

Certains auteurs mentionnent des ruptures en biseau lorsque la température augmente (Braski,
Maziasz, 1984) ou en « hélice » sur des éprouvettes tubulaires (Courtin, 2015), qui peuvent étre un
indice d’une localisation précoce de la déformation. Néanmoins, ces aspects ne transparaissent pas
clairement sur le 15-15Ti AIM1 entre 20°C et 200°C.

(b)

25 ym 25 ym

Figure Ill. 10 : Facies de rupture apres essais a 20°C pour a) et a 200°C pour b).

En résumé, ces résultats ne sont pas suffisants pour conclure sur une quelconque évolution des
mécanismes de déformation du 15-15Ti AIM1 entre 20°C et 200°C. Une étude plus poussée va étre
effectuée au MEB grace a I'EBSD.

1.3.2. Caractérisation des microstructures de déformation par EBSD

1.3.2.1.  Description du protocole expérimental
Pour la caractérisation des microstructures de déformation par EBSD, des segments d’éprouvettes sont
tout d’abord prélevés avec un soin particulier porté a la sélection de zones d’intérét loin de la région
présentant de la striction. L'allongement vu par les zones en question est donc I'allongement
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homogene. Ceci est confirmé par un marquage, a base de points de peinture, placés sur les
éprouvettes : on mesure ainsi la position des marques avant et apres essais, ce qui permet d’obtenir
I"allongement local de maniere précise.

Ensuite, les segments des éprouvettes sont enrobés a chaud (180°C pendant 3 minutes) dans une
résine conductrice. lls sont positionnés de facon a ce que la coupe transverse des éprouvettes soit en
surface du plot d’enrobage. Puis, la surface du plot est polie mécaniquement jusqu’a I’état miroir.
Enfin, la couche d’écrouissage induite dans le métal est enlevée par 6 heures de polissage vibratoire
dans une solution d’OPS.

Le MEB utilisé pour la caractérisation EBSD des microstructures de déformation est un Helios Nanolab
G3 CX DualBeam a canon a émission de champ (FEG) fabriqué par ThermoFisher, situé a I'Institut
Pprime. Il est équipé d’'une caméra EBSD haute sensibilité HIKARI Super de EDAX Instrument. Les
cartographies EBSD sont acquises avec le logiciel TEAM et post-traitées avec le logiciel OIM 7. Elles
sont représentées via les figures de pole inverses (IPF), qui sont orientées de maniére normale a la
coupe transverse, c’est-a-dire parallelement a la direction de traction. Les conditions d’acquisition sont
une tension de 10 keV et une intensité de courant de 10 nA.

Afin d’indexer au mieux les plus petits défauts de la microstructure tels que les nano-macles observées
au MET en Figure lll. 3, une étude en EBSD haute résolution est adoptée avec un pas de faisceaux fixé
a 25 nm. Avec un tel pas, la taille des zones cartographiées est limitée en dimension a environ
80 x 80 um en raison du poids des fichiers générés. En effet, les cartographies obtenues selon ces
caractéristiques contiennent aux alentours de 10 millions de pixels et nécessitent une trentaine
d’heures d’acquisition. La qualité d’indexation (Index Quality, 1Q) est également superposée sur
chaque IPF pour accentuer la présence des défauts de la microstructure, induisant une modification
de Q.

1.3.2.2. Comparaison des cartographies EBSD aprés déformation a 20°C et 200°C
La comparaison des cartographies EBSD (IPF+1Q) apres déformation a 20°C et 200°C est effectuée sur
la Figure lll. 11. Pour comparaison, il est aussi présenté la cartographie de I'état initial avant traction.

La Figure Ill. 11(a) présente I'état initial du 15-15Ti AIM1 ou la microstructure est déja écrouie. On
observe que deux mécanismes de déformation sont actifs durant I’étirage des tubes :

- Le glissement et le stockage de dislocations qui est révélé par la présence de gradients de
couleurs au sein des grains. Ces gradients de couleurs refletent les distorsions du réseau
cristallin.

- Le maclage mécanique, qui est représenté par I'apparition de désorientations abruptes dans
les grains (voir 'exemple du repeére (i) sur la Figure Ill. 11). En outre, on précise que la plupart
des macles sont trop fines pour étre indexées : comme vu sur la micrographie MET en Figure
. 3(c), I'épaisseur des macles peut étre seulement de I'ordre de 10 nm, c’est-a-dire environ
deux fois plus petite que le pas faisceau du MEB (= 25 nm). Néanmoins, la présence de ces
nano-macles dégrade localement I'indexation de la zone, ce qui est transcrit sur I'lQ par des
traces noires dans les grains comme indiqué par le repere (ii). On remarque notamment grace
a cela que, pour un méme grain, deux systemes de maclage peuvent s’activer résultant en
I'intersection des macles (Cf. repeére (iii)).

La Figure lll. 11(b) montre I'effet d’un essai de traction a 20°C sur la microstructure du 15-15Ti AIM1
ou la déformation homogene est alors égale = 10%. On constate que le nombre de macles a augmenté
fortement par rapport a I'état initial et la plupart sont désormais résolues, traduisant leur
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élargissement. De plus, les gradients de couleur sont plus prononcés traduisant une intensification du
glissement et du stockage de dislocations.

La Figure lll. 11(c) montre, quant a elle, I'effet d’'un essai de traction a 200°C ou la déformation
homogéne est dans ce cas égale = 1,25%. Cette fois-ci, la cartographie EBSD ne révéle pas d’évolutions
significatives de la microstructure par rapport a I'état initial. Concernant les macles mécaniques
visibles, il est difficile de savoir si elles ont été introduites par I’écrouissage initial ou I’essai de traction.

Par conséquent, il apparait peu pertinent d’étudier les mécanismes de déformation en utilisant un état
initial déja écroui. Il est préférable de débuter avec un état vierge de déformation pour étre assuré que
les défauts présents dans la microstructure ont été introduits uniquement par 'essai de traction et
non par une autre sollicitation mécanique. Pour cette raison, la caractérisation post-mortem des
éprouvettes doit étre préférablement menée sur I'état hypertrempé. Méme si cet état n’est pas
représentatif de celui des gaines en réacteur, les résultats qu’il fournira permettront une meilleure
compréhension de ceux obtenus sur I'état écroui.

La suite de ce chapitre porte donc sur la compréhension des mécanismes de déformation des tubes de
gaine via I'étude du comportement en traction de ces tubes a I'état hypertrempé.

(b)

Direction
de traction, @____’
d’étirage T
etdes IPF |
v
111
o001 101

Figure Ill. 11 : Cartographies EBSD (IPF+ 1Q) des tubes de gaine en 15-15Ti AIM1 a I’état initial pour a); testé a 20°C jusqu’a
Ag = 10% pour b) ; testé a 200°C jusqu’a Ag= 1,25% pour c).
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2. Compréhension des mécanismes de déformation des tubes
de gaine

Les tubes de gaine stockés au CEA sont uniquement disponibles a I'état spécifié pour I'utilisation en
réacteur, c’'est-a-dire a I'état écroui. Or, la nécessité de disposer d’un état initial vierge de déformation
impose de faire subir a nouveau a ces tubes une hypertrempe. Pour cela, un traitement le plus proche
possible de I’hypertrempe finale de la spécification AIM1 a été réalisé sur deux tubes dans un four du
laboratoire.

Comme ces tubes ne respectent pas la spécification d’écrouissage, ils ne peuvent pas porter
I'appellation « AIM1 ». lls seront uniquement dénommés par «tubes de gaine en 15-15Ti
hypertrempé » dans la suite de ce chapitre.

2.1. Etude du comportement en traction des tubes de gaine en
15-15Ti hypertrempé

La réalisation des essais de traction sur tubes de gaine hypertrempé s’effectue selon la méme
procédure que celle pour les tubes a I’état écroui, décrite au § 1.2.1. Seule la matrice d’essai (exposée
dans le Tableau lll. 5) est adaptée a la quantité plus faible de matiere disponible dans cet état
métallurgique.

Températures (°C)

Vitesse (s~ 1) 20 | 100 | 150 | 200 | 250 | 300 | 400 | 500 | 600

310 | 2 | 1 | 1| 2] 1|12 ]1]1
(nbr. d’essais)

1071

(nbr. d’essais) 1 i i ! i ! ! ! i

Tableau Ill. 5 : Matrice d’essais de traction menés sur les tubes en 15-15T/ a I’état hypertrempé.

2.1.1. Résultats des essais en conditions quasi-statiques

2.1.1.1.  Courbes conventionnelles de 20°C a 600°C
La Figure Ill. 12 présente les courbes conventionnelles contrainte-déformation des tubes de gaine en
15-15Ti a I'état hypertrempé de 20°C a 600°C.

L'allure des courbes est différente de celle de I'état écroui : il s’agit de courbes en forme d’arc de cercle
avec au début une pente tres raide et qui devient nulle en s’approchant de Rn,. On observe que les
courbes sont tres resserrées et forment un faisceau pour les températures d’essais entre 200°C et
400°C. Par ailleurs, les allongements totaux sont bien supérieurs a ceux de |'état écroui, au contraire
des limites d’élasticité, qui sont réduites d’un facteur supérieur a 3. Les valeurs de Rn, sont légérement
plus faibles que pour I’état écroui.

Enfin, I'effet Portevin-Le Chatelier est détecté sur les courbes des essais a 400°C et 600°C. Concernant
les courbes non présentées sur la Figure Ill. 12, on note son apparition a la fois a 300°C et a 500°C.

83



Chapitre Ill : Etude du comportement en traction des tubes de gaine et des mécanismes de
déformation associés

600 . . . . .
500 | ]
(1]
o
=
2400 | .
[E)
=
=2
=
T 30 ¢ ]
o
Juk}
£ 200 ]
m
= 0°C ——
S 100°C ——
[
100 200°C ——
400°C
B00C ——
U 1 L 1 1 1

i 10 20 a0 40 a0 G0
Allongement total (%)

Figure lll. 12 : Courbes conventionnelles de traction contrainte-déformation des tubes de gaine en 15-15Ti a I’état hypertrempé
entre 20°C et 600°C (¢ = &;).

2.1.1.2.  Propriétés en traction de 20°C a 600°C
Les évolution des propriétés mécaniques (A:, Ag, Rpo2%, Rm) en fonction de la température, tirées des
courbes de traction, sont présentées en Figure Ill. 13. Pour les essais doublés, ce sont les valeurs
moyennes qui sont fournies. Pour rappel, I'incertitude sur ces valeurs est faible et est contenue dans
la taille des symboles utilisés.

L’évolution en fonction de la température de I'allongement total (A:) est représentée sur la Figure IIl.
13(a). A20°C, il avoisine la valeur conséquente de 55%. Une forte décroissance est observée en passant
a 200°C : A; est réduit a 36%. En revanche, 200°C ne constitue plus le minimum d’allongement car A;
continue a décroitre jusqu’a 300°C ou il est mesuré a 32%. Par ailleurs, cette température n’est pas la
seule ou un minimum d’allongement est présent. A 400°C, Araugmente légerement a 35% et diminue
de nouveau a 32% a 500°C, qui est la seconde température ou un minimum est présent. A 600°C, A;
remonte presque a 40%. Une évolution similaire a déja été observé sur I'acier 316Ti comme vu au
chapitre 1 § 1.3.2.

La Figure Ill. 13(a) présente également I'évolution de I'allongement homogéne (Ag). A, suit la méme
tendance que A;: il diminue de 45% a 31% entre 20°C et 200°C. Le double minimum d’allongement est
détecté de méme a 300°C et 500°C. Néanmoins, il est plus prononcé a 500°C oU sa valeur mesurée est
de 27%. Enfin, un regain de la valeur de Agse produit a 600°C.

Concernant la résistance maximale a la traction (Rn) et la limite d’élasticité a 0,2% d’allongement
(Rpo,2%), leurs évolutions en fonction de la température sont montrées sur la Figure Ill. 13(b). On note
une diminution nette de 100 MPa de Ry, entre 20°C et 200°C. Entre 200°C et 500°C, les valeurs restent
constantes et un plateau est observé aux environ de 480 MPa. Enfin, une baisse s’opére a nouveau a
600°C. Rpg,2% décroit de maniére quasi-linéaire sur toute la plage de température investiguée ou elle
diminue presque de moitié.
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Figure Ill. 13 : Evolution en fonction de la température de Aget A: pour a) et de Rpo 2% et Rm pour b) des tubes de gaine en 15-
15Ti a I'état hypertrempé.

Ces résultats sont en cohérence avec le comportement d’autres aciers hypertrempés comme le 304,
316 ou 316LN (Cf. Chapitre | §1.3.2).

2.1.1.3.  Analyse des courbes de traction a 20°C et 200°C
Une analyse plus détaillée des courbes de traction est effectuée en s’intéressant au coefficient
d’écrouissage a 20°C et a 200°C ol I'on observe la baisse importante des allongements. Notons que la
présence de I'effet PLC a partir de 300°C ne permet pas de réaliser correctement cette analyse.

Cette analyse est réalisée en calculant le coefficient (ou taux) d’écrouissage n du matériau, définit en
tout point de la courbe de traction rationnelle par I’équation (lIl. 2) (Bouaziz, Guelton, 2001) :

N(Epraic) = d(Inoyrqie) _ vraie d0yraie (. 2)
vraie) — -
d(ln gvraie) Oyraie dgvraie

Selon cette définition, le critere de Considére est validé si :

N(Epraie) = Evraie (. 3)

Pour rappel, si le critere de Considére est validé alors le matériau ne se déforme plus plastiguement
de maniére homogene et la déformation commence a se localiser, ce qui se traduit par I'apparition
d’une striction.

La Figure lll. 14 représente I'évolution du coefficient d’écrouissage n en fonction de la déformation
vraie jusqu’au début de la striction a 20°C et 200°C.

On remarque que les tubes de gaine respectent relativement bien le critere de Considere. En effet,
aucune striction prématurée n’est observée aux deux températures. Jusqu'a &upgie = 0,12, le
coefficient d’écrouissage est supérieur pour la température de 200°C mais au-dela la tendance
s’'inverse : n diminue fortement a 200°C alors qu’il est maintenu élevé a 20°C.

Selon (Bouaziz, Guelton, 2001), ce durcissement accru a 20°C est directement relié a I'activation du
maclage.
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Figure Ill. 14 : Evolution du coefficient d’écrouissage n des tubes de gaine en 15-15Ti hypertrempé en fonction de la
déformation vraie a 20°C et 200°C.

2.1.2. Influence de la vitesse de traction
De maniére similaire a I'état écroui, I'influence de la vitesse de traction est étudiée sur les tubes a I’état
hypertrempé. La Figure lll. 15 présente donc les courbes conventionnelles contrainte-déformation
obtenues a la vitesse de déformation €,.
En dehors de I'absence d’effet PLC a toutes les températures étudiées, la seule observation de I'allure
des courbes ne fait pas ressortir de différences probantes vis-a-vis des résultats obtenus a la vitesse
de déformation & .
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Figure Ill. 15 : Courbes conventionnelles contrainte-déformation des tubes de gaine en 15-15Ti hypertrempé entre 20°C et
500°C (¢ = &,).
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La Figure lll. 16 permet une analyse plus précise de |'effet de la vitesse de déformation. Sur la Figure
1. 16(a), des évolutions disparates de A; sont a relever. Pour €,, la chute de Ag est plus faible entre
20°C et 200°C: il passe de 40% a 33%. A 300°C, la valeur reste approximativement constante et un
minimum semble étre présent a 400°C. Au vu de ce résultat, il est plausible d’avancer que la singularité
d’allongement en traction est moins prononcée pour cette vitesse de déformation. Concernant les
évolutions de Rn, elles sont présentées sur la Figure lll. 16(b). Les valeurs sont similaires pour les deux
vitesses a 20°C et 200°C puis elles décroissent plus fortement entre 200°C et 400°C pour la vitesse €.

a0 : r : 700
a) Quasi-statique b)
Rapide & 600
% 40 E
@ = 500
= @
=] [l
g 30 £ 400
£ g
5 20 o 300
= =
& w200
100 Quasi-statique
Rapide m
0 ] . . .

0 100 200 300 400 500 600 0 100 200 300 400 500 600

Temperature (*C) Temperature (*C)

Figure Ill. 16 : Comparaison en fonction de la vitesse de déformation de I'évolution en température de Ag pour a) et du Rm
pour b) des tubes de gaine en 15-15 Ti hypertrempé.

La sensibilité S de la contrainte a la vitesse de déformation, obtenue via I'étude des variations de la
limite élastique (Rpo,2%), est tracée en fonction de la température sur Figure lIl. 17.

8

S (Rp0,2)
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Figure Ill. 17 : Evolution en fonction de la température de S, déterminée a partir de la variation de la limite d’élasticité, pour
les tubes de gaine en 15-15 Ti hypertrempé.
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Elle est |égerement croissante entre 20°C et 200°C, ce qui traduit la sensibilité normale du matériau a
la vitesse de déformation. Cependant, elle chute a partir de 300°C et devient nulle voire négative a
partir de 400°C, signe de I'entrée dans le domaine de vieillissement dynamique a ces températures.

2.1.3. Bilan des essais de traction
Les essais de traction réalisés a différentes vitesses sur états écroui et hypertrempé font ressortir a la
fois des similarités et disparités de comportement.

On retient notamment que les évolutions en fonction de la température des allongements homogene
et total n'ont pas les mémes variations selon I'état métallurgique. Les principales différences sont
résumées dans le Tableau Ill. 6. Méme si les amplitudes sont modifiées, ces tendances sont d’une
maniéere générale conservées en changeant la vitesse de déformation.

Concernant le vieillissement dynamique, il se manifeste soit par I'effet PLC soit par une sensibilité nulle
a la vitesse de déformation. Il apparait a partir de 300°C sur I'état hypertrempé et 400°C sur I'état

écroui.
Evolution des allongements (A:etAg)
Etat écroui
Température (°C Etat hypertrempé
pérature (°C) (& = 20%) yp P
20
100 Baisse Baisse
200
300 . .
200 Approximativement
H Constant
200 ausse
600 Hausse

Tableau lll. 6 : Différences de comportement en traction entre les tubes de gaines a I’état écroui et hypertrempé.

Les résultats de traction obtenus sur I'état hypertrempé montrent que cet état présente la méme
singularité de comportement que I'état écroui entre 20°C et 200°C. L'analyse post-mortem des
éprouvettes de traction hypertrempées sollicitées en conditions quasi-statiques est donc pertinente
pour éclaircir I'origine de cette singularité.

2.2. Caractérisations post-mortem des éprouvettes déformées a
20°C et 200°C

Du fait que, sur I'état hypertrempé, la déformation plastique présente a été uniquement introduite
par les essais de traction, les microstructures de déformation sont plus simples a analyser. La
caractérisation post-mortem des éprouvettes déformées en conditions quasi-statiques va donc
permettre de coupler des examens a I’échelle mésoscopique telles que I'EBSD ou le STEM a des
analyses a I'échelle microscopique telle que le MET.
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2.2.1. Caractérisations des microstructures de déformation par EBSD
La préparation et les caractérisations des échantillons ont été menées suivant le méme protocole
expérimental que celui utilisé pour I'état écroui, décrit au §1.3.2.1 de ce chapitre.

2.2.1.1. Comparaison des cartographies EBSD apres déformation a 20°C et 200°C
La comparaison des cartographies EBSD (IPF+1Q) apres déformation a 20°C et 200°C est effectuée sur
la Figure Ill. 18. Il est également présenté la cartographie de I'état initial avant traction.

La Figure Ill. 18(a) montre la microstructure des tubes de gaine en 15-15Ti apres un traitement
d’hypertrempe ou I'on peut confirmer que les grains sont bien vierges de déformation plastique :
aucun gradient de couleur n’est présent en leur sein. De plus, seule la présence de macles thermiques
épaisses, repérées par les reperes (i), est identifiée. Par ailleurs, I'lQ ne fait pas transparaitre de défauts
non indexés.

vi

Direction
de traction, -
d’étirage
et des IPF

001 101

Figure Ill. 18 : Cartographies EBSD (IPF+1Q) des tubes de gaine en 15-15Ti hypertrempé a I’état initial pour a); testé a 20°C
jusqu’a Ag= 45% pour b) ; testé a 200°C jusqu’a Ag= 31% pour c).
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Les Figure Ill. 18(b) et (c) exposent, sur la microstructure de I'état hypertrempé, I'effet d’un essai de
traction :

- A 20°C, accompagné d’une déformation homogéne de 45%,

- A 200°C, accompagné d’'une déformation homogene de 31%.

On décele sur I'éprouvette déformée a 20°C la coexistence du glissement et du stockage de
dislocations avec le maclage mécanique.

On remarque que les macles mécaniques traversent généralement entierement les grains mais sont
de largeur variable : certaines sont uniquement révélées par I'lQ (voir repeére (ii)) et d’autres ont une
largeur de quelques micrometres (repére (iii)). Dans certains cas, les macles prennent une forme
lenticulaire comme le montre le repere (iv). Dans quelques grains, on identifie jusqu’a trois systémes
de maclage actifs qui s’intersectent (repére (v)). Enfin, on constate que les macles mécaniques peuvent
elles aussi subir de la déformation plastique et se distordre le reste des grains (repére (vi)).

Aprés déformation a 200°C, aucune macle mécanique n’est détectée et seul le glissement et le
stockage de dislocations semble actif. Par rapport a I'état écroui ou des macles mécaniques étaient
observées apres essai a 200°C, la caractérisation de I'état hypertrempé léve I'ambiguité : elles n’ont
pas été introduites par I'essai de traction mais par |'écrouissage préalable.

2.2.1.2.  Analyses de texture
En plus de fournir les IPF, la cartographie EBSD permet de procéder a des analyses de textures de
déformation via les figures de poles. Dans ce cas, des cartographies plus grandes en taille mais moins
résolues sont utilisées pour analyser un nombre suffisant de grains. Les figures de pdles suivant les
trois directions principales des cristaux (<001>, <011> et <111>) sont présentées sur la Figure IIl. 19.
Elles concernent chacune des microstructures examinées au paragraphe précédent (§2.2.1.1)

Les figures de poles de la Figure Ill. 19(a) nous renseignent sur I'existence d’une texturation légére
pour I'état hypertrempé : I'intensité maximale est de 3,9. Cette texture se concentre surtout dans la
direction <111> suivant le sens d’étirage. Il s’agit d’une texture résiduelle issue des étapes de mise
forme des tubes précédant le traitement d’hypertrempe.

L’analyse des figures de poles de la microstructure aprés traction a 20°C (Cf. Figure 1. 19(b)) montre
|"apparition d’une forte texture avec une intensité maximale de 8,7. Les renforts d’intensité se situent
au niveau des directions <001> et <111> suivant la direction de traction.

Enfin, 'examen des figures de poles de la Figure Ill. 19(c) indique que lors d’un essai a 200°C, une
texturation similaire a celle développée lors d’un essai a 20°C se forme mais seulement avec une
intensité moyenne. En effet, I'indice d’intensité maximale s’éleve a la valeur intermédiaire de 5,8 au
lieu de 8,7. Ceci est directement corrélable a I'allongement homogéne qui est lui aussi plus faible qu’a
20°C.

D’une maniére générale, la texturation suivant le sens de traction se traduit sur les cartographies EBSD
(IPF+1Q) en Figure 1ll. 18(b) et (c) par des grains proches d’une couleur respectivement rouge pour la
direction <001> et bleue pour la direction <111>. Cela permet de distinguer I'’émergence de deux
principales familles de grains dans les microstructures aprés traction :

- Les grains que I'on va nommer de « type | » dont la direction <001> est parallele au sens de
traction,
- Les grains que I'on va nommer de « type Il » dont la direction <111> est paralléle au sens de
traction.
L’observation fine de ces grains révele que seuls les grains de type Il maclent.

90



Chapitre Ill : Etude du comportement en traction des tubes de gaine et des mécanismes de
déformation associés

max = 3978
3159
2510
1994
1584
1.258
1.000
0.794

001 011

max=8.725
6.081
4238
2954
2059
1435
1.000
0.697

001

max = 5871
437
3254
2423
1.804
1.343
1.000
0.745

Direction

de traction -—p
et d'étirage |

A4

Figure Ill. 19 : Figures de pédles des tubes de gaine en 15-15Ti hypertrempé a I’état initial pour a); testé a 20°C jusqu’a
Ag = 45% pour b) ; testé a 200°C jusqu’a Ag= 31% pour c).

L'émergence de ces deux familles apparait également sur I’état écroui mais de maniére moins
prononcée. Par ailleurs, on repére que, pour |'état brut d’écrouissage (Cf. Figure lll. 11(a)), les macles
mécaniques se répartissent au contraire de maniere uniforme dans I’ensemble des grains quelle que
soit leur orientation.

En conclusion partielle, on peut affirmer que la caractérisation par EBSD des microstructures de
déformation de I'état hypertrempé s’est avérée efficace pour mettre en évidence et isoler les
mécanismes de déformation actifs durant les essais de traction. Cependant, ces résultats sont fiables
sous réserve que la résolution du MEB permette de détecter, au moins avec I'lQ, toutes traces de
maclage mécanique. Par exemple, il n’est pas possible d’exclure pour le moment I’hypothése d’un
maclage tres fin a 200°C. Pour confirmer ou infirmer cela, il est nécessaire de réduire I'échelle
d’observation et d’utiliser la microscopie électronique en transmission.
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2.2.2. Caractérisation des microstructures de déformation par STEM et
MET

2.2.2.1. Description du protocole expérimental
Valider les résultats obtenus en EBSD par la microscopie électronique en transmission implique de
procéder a des caractérisations sur les mémes objets microstructuraux. Pour ce faire, nous avons choisi
de réaliser des extractions localisées de lames minces : une zone d’intérét est tout d’abord repérée sur
une cartographie EBSD, puis une lame mince est extraite par Focused lon Beam (FIB) dans la zone
ciblée.

L’extraction des lames minces s’effectue en profondeur dans le massif (i.e. I'éprouvette de traction
enrobée dans la résine conductrice) et se fait selon la procédure classique dite de « lift-out » dont les
grandes étapes sont les suivantes :

- Un premier dépo6t de platine est réalisé sur la zone d’intérét par condensation du gaz
organométallique sous I'effet du faisceau électronique. Puis, ce dépobt est complété par un
second de la méme nature, mais obtenu par condensation du gaz organométallique sous I'effet
du faisceau ionique. La bande de platine ainsi déposée mesure une dizaine de um de longueur
et avec une largeur d’un pum environ.

- A forte intensité de courant, un trou est formé par bombardement ionique tout autour du
dépot de platine pour isoler la lame mince.

- Lalame est ensuite soudée par des dépodts de platine a un micro-manipulateur constitué d’'une
pointe en tungsténe (Easy-lift) et ses extrémités sont ensuite découpées a une intensité de
courant moyenne pour pouvoir la dégager du massif.

- Lalame mince est enfin soudée a une grille de cuivre et est affinée a faible courant jusqu’a une
épaisseur de moins de 100 nm.

Pour plus de détail sur la méthode, le lecteur peut se référer a (Langford, Clinton, 2004).

Les observations en Scanning Transmission Electron Microscopy (STEM) sont réalisées directement
aprés la fin de la préparation de chaque lame dans la chambre du MEB-FIB. Ces observations
permettent notamment d’avoir une vision compléte de la microstructure sur toute la lame mais a un
grandissement limité. Pour une meilleure résolution, les lames sont examinées ultérieurement de
maniere tres locale au MET JEOL 3010 dont les caractéristiques sont déja fournies au Chapitre 1l §5.

2.2.2.2. Corrélation des cartographies EBSD et des micrographies STEM
L'extraction des lames minces ayant été faite de maniere localisée, le recoupement des résultats
obtenus par EBSD en surface et par STEM en profondeur est possible comme illustré sur la Figure IIl.
20. Cet assemblage des deux techniques s’établit autour de la représentation d’un certain volume de
matiere de forme parallélépipédique.
La face supérieure du parallélépipede est une partie de la surface de la section transverse de
I’éprouvette examinée en EBSD. La face avant est une micrographie STEM de la lame mince prélevée
verticalement en profondeur, au niveau de la zone d’intérét. L’arréte supérieure avant constitue les
points ou les résultats des deux techniques coincident.
Les interfaces entre les grains de type | et Il ont été privilégiées comme zones d’intérét avec une
attention particuliere portée aux macles mécaniques dans les cas ou elles étaient observées sur la
cartographie EBSD.
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Figure Ill. 20 : Combinaison des analyses de surface par EBSD et des analyses en profondeur par STEM effectuées sur tubes de
gaine en 15-15Ti hypertrempé apreés traction a 20°C jusqu’a Ag= 45% pour a) et a 200°C jusqu’a Ag= 31%pour b).

La Figure Ill. 20(a) montre la juxtaposition des données EBSD et STEM acquises apres déformation a
20°C. On repére sur la cartographie EBSD en surface que le grain de type | (couleur rouge) se situe a
gauche du volume et le grain de type Il (couleur bleue) se situe a droite. Dans le grain de type I, des
macles mécaniques moyennement résolues sont présentes (voir (i) et (ii)).

La micrographie STEM, exposée en face avant, reflete une tranche du volume de matiére sous la
surface cartographiée en EBSD. Sur la droite, on y décele aisément les macles mécaniques du grain de
type Il, qui sont tres fines et qui s’organisent en faisceaux (voir (iii) et (iv)).
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L'arréte supérieure avant du parallélépipede constitue la jonction ol les macles imagées en EBSD et
en STEM se recoupent. On constate qu’une macle qui apparait unique en EBSD est en réalité un
faisceau de nano-macles tres resserrées. La relative largeur de la macle (i) s’explique par le fait qu’elle
correspond a l'intersection de deux faisceaux de macles dont un qui est tres dense (faisceau (iii)). Par
ailleurs, la micrographie STEM montre que l'intersection de ces faisceaux de nano-macles crée des
sous-volumes clos dans les grains.

Enfin, méme si I'épaisseur de la lame est importante au niveau du grain de type |, aucune macle
mécanique n’a été détectée a l'intérieur.

La Figure lll. 20(b) montre, quant a elle, la juxtaposition des données EBSD et STEM acquises apres
déformation a 200°C. A I'inverse de la figure précédente, le grain de type | se situe a droite et le grain
de type Il se situe a gauche dans le volume étudié. Au niveau de la micrographie STEM, les deux grains
ne sont pas directement en contact puisqu’un troisieme petit grain se trouve entre les deux. La
présence de ce troisiéme grain n’était pas souhaitée mais elle illustre bien la difficulté d’extraire de
maniere localisée les lames minces.

Sur cette micrographie, les joints de grain ((v) et (vi)) ressortent trés bien et il est ainsi possible de
connaitre leur orientation dans le volume : ils ont une inclinaison tres forte vers la droite et sortent de
la lame a une faible profondeur, ce qui a pour conséquence de limiter la proportion de grain de type |
analysable.

De ce fait, I'autre grain, de type Il, devient le principal grain présent sur la lame. Pour rappel, il s’agit
du type de grain le plus susceptible de macler a 20°C. Or, aucune macle n’y est détectée et, au
contraire, une organisation des dislocations en cellules semble se mettre en place (vii). Ce résultat va
étre confirmé au paragraphe suivant par les observations plus fines au MET.

2.2.2.3. Micrographies MET des lames minces extraites
En complément des analyses STEM, les observations au MET, présentées en Figure lll. 21, offrent une
caractérisation des lames minces a une échelle beaucoup plus locale.

Des faisceaux de nano-macles sont clairement visibles sur la micrographie MET de la Figure lll. 21(b)
montrant un grain de type Il aprés déformation a 20°C. Cette micrographie permet d’étudier de
maniére plus précise I'intersection des macles : on remarque notamment qu’il existe des faisceaux
primaires (M1) dont les macles traversent tout le grain et des faisceaux secondaires (M2) qui se
forment entre ceux de M1.

Concernant les autres grains, il est maintenant possible d’avancer formellement que les macles
mécaniques sont absentes des grains de type | apres déformation a 20°C (Cf. Figure IIl. 21(a)) ainsi que
de I'ensemble des grains aprés déformation a 200°C, quelle que soit leur orientation (Cf. Figure lIl.
21(c) et (d)).

Comme déja présumé au STEM, des structures de cellules de dislocations bien définies se sont
développées dans les deux familles de grains déformés a 200°C. Pour la température de 20°C, un début
d’organisation similaire apparait uniguement dans les grains de type |.

Par conséquent, les résultats obtenus en STEM et MET sont cohérents avec ceux fournis par I'EBSD et
confirment la validité de cette technique pour I'étude des mécanismes de déformation ou le maclage
est en jeu (sous réserve de respecter les parametres opératoires fixés au § 1.3.2.1.)
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Grain type | Grain type Il

v v
(001) (1112)
Direction de traction Direction de traction

Figure Ill. 21 : Micrographies MET des lames minces extraites au FIB présentant pour : (a) un grain de type | déformé a 20°C
jusqu’a Ag = 45%, (b) un grain de type Il déformé a 20°C jusqu’a Ag= 45%, (c) d’un grain de type | déformé a 200°C jusqu’a
Ag = 31%, (d) d’un grain de type Il déformé a 200°C jusqu’a Ag = 31%.

2.3. Etude de linfluence de la vitesse de traction sur les
mécanismes de déformation

Des variations de propriétés en traction ont été mises en évidence au §1.2.3 et 2.1.2 lorsque la vitesse
de déformation augmente. En effet, le minium d’allongement est translaté d’une centaine de degrés
pour I'état écroui et une atténuation de la singularité de comportement apparait pour [|'état
hypertrempé. Ces évolutions peuvent étre imputées a une éventuelle modification des mécanismes
de déformation.

La Figure Ill. 22 présente donc les caractérisations post-mortem par EBSD des tubes de gaine a I'état
hypertrempé testés a la vitesse de déformation &, aux températures de 20°C et de 200°C. Pour garantir
la validité de I'analyse des mécanismes de déformation par cette technique, les paramétres
opératoires du MEB sont identiques a ceux choisis aux § 1.3.2.1.

Les cartographies révelent que le glissement et le stockage de dislocations est actif pour les deux
températures de déformation investiguées (voir Figure Ill. 22(a) pour 20°C et Figure IIl. 22(b) pour
200°C). De plus, I'émergence des deux familles de grains de type | et Il apparait clairement.

Par ailleurs, la méme dépendance du maclage en température et en orientation que celle vu pour &;
se produit : seuls les grains de type Il sont sujets au maclage a 20°C. Cependant la microstructure de
maclage est différente car on observe qualitativement que les macles sont moins nombreuses mais
plus larges et d’une maniére générale plutét bien définies.
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Figure Ill. 22 : Cartographies EBSD (IPF+IQ) des tubes de gaine en 15-15Ti hypertrempé testés a forte vitesse de déformation
a 20°C jusqu’a Ag= 40% pour a) et a 200°C jusqu’a Ag= 33% pour b).

En résumé, la vitesse de déformation semble jouer principalement sur la localisation du maclage qui a
tendance a plus se concentrer en grosses macles lorsque la vitesse augmente.
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3. Synthese du chapitre

Les essais de traction sur les tubes de gaine en 15-15Ti montrent la présence :

- Pour I’état écroui :
o D’un minimum d’allongement a 150°C-200°C,
o De vieillissement dynamique a partir de 400°C.

- Pour I'état hypertrempé :
o D’une baisse d’allongement entre 20°C et 200°C suivie d’un maintien de la valeur
atteinte jusqu’a 500°C,
o De vieillissement dynamique a partir de 300°C,
o D’un durcissement accru a 20°C par rapport aux températures plus élevées.

Les caractérisations post-mortem des éprouvettes révelent que lors d’un essai de traction :

- Deux familles de grains se dégagent dans la microstructure, dont les directions principales
paralléles a I'axe de traction sont les suivantes :
o <001>
o <111>

- Le glissement et le stockage des dislocations sont opérants dans tous les grains aux deux
températures. Les dislocations s’organisent en cellules a 200°C.

- Le maclage est un mécanisme de déformation supplémentaire dont I'activation dépend de :
o Latempérature puisqu’il est actif a 20°C mais pas a 200°C,
o L'orientation car il se concentre uniquement dans les grains dont les directions <111>
sont paralleles a I'axe de traction.

L'utilisation d’une forte vitesse de déformation entraine une modification du comportement qui :
- Translate vers les plus hautes températures le minimum d’allongement de I'état écroui,
- Atténue la singularité de comportement sur I'état hypertrempé,
- Concentre I'activité de maclage.
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Chapitre IV : Influence du vieillissement entre 400°C et 600°C sur la microstructure et le
comportement en traction des tubes de gaine

Au cours de la these de (Mateus Freire, 2018), le vieillissement thermique a été largement étudié en
conditions incidentelles, c’est-a-dire au-dessus de 650°C. A I'heure actuelle, peu de données sont
disponibles pour des vieillissements aux limites basses des températures vues en service, c’est-a-dire
entre 400°C et 600°C.

Par ailleurs, tel que décrit au Chapitre | § 2.1.2, c’est également dans cette gamme de température
gue persiste le pic de gonflement de « premiére bosse » (Séran, 2014). Ensuite, pour I'application RNR-
Na et dans I’hypothése d’'un combustible « chaud » de type U-PuO,, les estimations faites par les
neutroniciens/thermiciens nous alertent sur le fait que I'aiguille combustible peut s’échauffer tres
fortement une fois les pastilles combustibles insérées dans les tubes de gaines. Les profils thermiques
indiquent que des températures de I'ordre de 500°C peuvent étre atteintes avant la mise en service
en réacteur. Ainsi en conditions de stockage et/ou transport, le tube de gaine peut étre exposé
pendant des durées importantes (plusieurs mois, voire plusieurs années) a des températures
correspondant au coeur de la gamme de vieillissement étudiée dans ce chapitre.

Enfin, comme montré au cours du chapitre 3, la présence de vieillissement dynamique a été mise en
exergue a partir de 400°C sur le 15-15Ti AIM1.

Pour toutes ces raisons, il est primordial d’étudier I'influence d’un vieillissement statique entre 400°C
et 600°C sur la microstructure et le comportement en traction des tubes de gaine.

1. Protocole expérimental de vieillissement

Les traitements thermiques de vieillissement sont directement réalisés sur les tubes de gaine en
15-15Ti AIM1 du lot STP 1, dont les caractéristiques ont été fournies au Chapitre Il § 1. Rappelons
brievement que nous procédons aux vieillissements uniguement sur I'état métallurgique représentatif
des tubes de gaine en réacteur, c’est a dire I'état écroui a 20%.

Nous avons utilisé des températures de vieillissement de précisément 400°C, 500°C, 550°C et 600°C.
Pour chaque température, des temps de maintien de 100 h, 500 h et 1000 h sont sélectionnés en se
basant a la fois sur le diagramme TTP du DIN 1.4970 exposé au chapitre | § 2.2.1.2.1 et sur les différents
couples température-temps déja étudiés dans la littérature.

D’apres le diagramme TTP, la température la plus basse, ou sont détectés les premiers précipités avec
une cinétique tres lente de plusieurs milliers d’heure, est 500°C. Nous avons donc mis en ceuvre des
durées de vieillissement plus longues allant jusqu’a 4775 h (200 jours) a cette température.

Deux fours sont employés pour procéder aux vieillissements thermiques :

- Un fourtubulaire sous vide de marque AET et de modeéle FL2, qui permet de traiter de grandes
guantités de matiere. Le vide est y établi par une pompe primaire, qui garantit une pression
pendant le traitement de 102 mbar. Les échantillons sont enfournés et récupérés a froid. Pour
atteindre le palier de maintien, la rampe de chauffe est de 600°C/h puis le refroidissement
s'effectue a 200°C/h jusqu’a 300°C. Un contrdle par deux thermocouples de type K,
positionnés le long des tubes, permet de garantir une uniformité de la température a 5°C prés.
Enfin, I'ensemble du cycle en température est enregistré.

Ce four a permis de traiter les échantillons a chaque température pour les durées inférieures
ou égales a 1000 h.

- Unfoursous air référencé « ETR », qui par sa plus grande disponibilité autorise les traitements
supérieurs a 1000 h pour la température de 500°C. Dans ce cas, les échantillons sont d’abord
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comportement en traction des tubes de gaine

enveloppés dans un feuillard d’acier 316 pour limiter leur oxydation, puis ils sont introduits et
retirés a chaud du four. Le Tableau IV. 1 expose le référentiel des traitements de vieillissement
étudiés dans ce chapitre, en précisant pour chaque condition la quantité de matiére traitée et

I'atmosphére de vieillissement.

. 3 Quantité linéaire .
T ° D h A h
empérature (°C) urée (h) de tube (cm) tmosphere
100 2 x50
600 500
1000 3 x50
100 2 x50 .
>50 >00 r?/r;daeire
1000 3% 50 P
100 2 x50
500
500 1000 3x50
2375 3x 15 Air
4775
100 2 x50 .
400 >00 rYnlwdaeire
1000 3x50 P

Tableau IV. 1 : Référentiel des traitements de vieillissement effectués.

Une fois traités, ces échantillons vont permettre d’étudier I'influence du vieillissement thermique hors
flux a la fois sur la microstructure et sur les propriétés mécaniques du 15-15Ti AIM1.

Concernant les évolutions microstructurales possibles, elles vont étre investiguées en s’intéressant

d’abord a la microdureté puis plus spécifiquement :

- Auréseau de dislocations en lien avec la restauration de I'acier,

- Ala précipitation.

Enfin, les évolutions des propriétés mécaniques seront explorées par la réalisation d’essais de traction

en conditions quasi-statiques.
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2. Etude de I'évolution de la microstructure
2.1. Evolution de la microdureté

La microdureté étant intimement liée a la microstructure de I'acier, un vieillissement peut entrainer
une évolution de celle-ci. Afin de la quantifier, des mesures ont été effectuées sur les tubes a I'état de
réception (AR) et vieillis a toutes les températures pour des durées allant de 100 h a 1000 h.

Les essais de micro-dureté réalisés sont de type Vickers : ils sont menés avec un microdurometre
VMHT30A de la marque Leica, sous une charge de 100 grammes appliquée pendant 10 secondes sur
les coupes transversales des tubes. Pour une meilleure représentativité, les valeurs de micro-dureté
de chaque état vieilli, présentées sur la Figure IV. 1, sont la moyenne de 48 mesures.

Par soucis de clarté, les barres d’erreurs ne sont pas représentées sur le graphique, mais nous
soulignons sur chaque point un écart-type moyen important de I'ordre de 10 HV,.1, qui est lié a la forte
dispersion des données.

A I'état AR, la microdureté du 15-15Ti AIM1 est mesurée a 290 HV,,1, qui est une valeur relativement
élevée pour un acier austénitique mais en cohérence avec son taux d’écrouissage (Venkadesan,
Bhaduri, et al., 1992). On reléve qu’un léger durcissement apparait pour chaque température dés 100 h
de vieillissement. Ensuite, la microdureté croit toujours faiblement entre 100 h et 500 h, puis se
stabilise jusqu’a 1000 h. Cette tendance ne se vérifie pas pour les états vieillis a 500°C pour lesquels
on reléve un maximum de dureté aprés 500 h.

Cependant, toutes les valeurs restent proches de 300 HVo: et présentent, aprées 100 h de
vieillissement, des variations minimes voire non significatives au regard de I’écart-type moyen.

320 : : : :
310 :
% 300
o
=
3 290
g
ag0 L 00C —— |
500°C ——
550°C
600°C ——
zl'r‘n 1 1 1 1

0 200 400 600 200 1000

Temps de vieillisement (h)

Figure IV. 1 : Evolution de la microdureté HVO0.1 en fonction des conditions de vieillissement.

Comme vu au Chapitre | § 2.2, deux phénomenes peuvent avoir lieu durant le vieillissement thermique
de I'acier 15-15Ti AIM1 : la précipitation et la restauration du matériau.
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Or, ces deux phénomeénes ont des effets présumés antagonistes sur la microdureté : la précipitation
est susceptible d’avoir un effet durcissant, alors que la restauration s’"accompagne en principe d’une
baisse de dureté. En effet, la précipitation entrave la mobilité des dislocations alors que I'élévation de
température favorise leur mobilité et donc leur recombinaison/annihilation.

Ici, on observe un léger durcissement systématique pouvant étre lié a la précipitation secondaire se
produisant lors du vieillissement. Cependant, ce durcissement semble plus marqué a 400°C par rapport
a 600°C, alors qu’on sait qu’a 600°C, la cinétique de précipitation est plus rapide (Cf. Chapitre | §
2.2.1.2). Néanmoins, une restauration plus marquée, quand la température s’éléve, pourrait
compenser I'effet durcissant des précipités.

Par conséquent, il est difficile de déterminer la contribution de chacun de ces phénomenes a partir des
seules évolutions de la microdureté. L'étude distincte de la précipitation et de la restauration lors du
vieillissement est donc nécessaire. La restauration du 15-15Ti AIM1 va étre examinée au paragraphe
suivant de ce chapitre via l'analyse de I'évolution du réseau de dislocations. Concernant la
précipitation, elle va étre investiguée dans le § 2.3.

2.2. Evolution du réseau de dislocations

2.2.1. Evolution de 'organisation du réseau de dislocations
Le premier examen mené pour étudier I'évolution du réseau de dislocations a consisté en I'observation
directe de celui-ci au MET apres vieillissement. Les conditions opératoires et la préparation des lames
minces sont les mémes que celles décrites au Chapitre Il § 1.1.3.

La Figure IV. 2 présente une vue générale des microstructures avant et aprées vieillissement : il est
reporté en (a) et (b) les micrographies MET de I'état AR, déja montrées en Figure lll. 3. En (c) et (d) se
trouvent des micrographies des états vieillis 1000 h respectivement a 600°C et a 500°C, qui sont
représentatives d’'un grand nombre d’images acquises.

Pour les deux états vieillis, I'organisation du réseau de dislocations apparait similaire a celle de I'état
AR : la densité de dislocations ne semble pas diminuer et demeure toujours tres élevée. On ne note
pas de multiplication du nombre de cellules de dislocations ni d’accroissement de leur taille comme
illustré par l'indice (i). De plus, une forte densité de macles mécaniques reste présente (Cf. indice (ii)).

Ces observations sont cohérentes avec celles de la littérature, ou (Kesternich, Meertens, 1986)
mesurent une densité de dislocations constante (= 15.10'* m™) sur un acier DIN 1.4970 écroui a 15%
et vieilli pendant 100 h a 600°C. Ceci reste a contraster avec les travaux récents de (Cautaerts et al.,
2018), qui décelent tout de méme une plus forte dissociation des dislocations aprés vieillissement a
600°C sur le méme acier.

Sur la base de nos examens au MET, il semble que I'organisation du réseau de dislocations évolue
peu apres vieillissement pour des températures inférieures ou égales a 600°C et des durées
maximales de 1000 h.

Cependant, ces examens consistent uniquement en une observation générale de la microstructure,
qui n’est que qualitative. Procéder a des analyses plus quantitatives comme la détermination des
contraintes résiduelles selon les conditions de vieillissement mises en ceuvre devrait nous permettre
d’apporter des précisions.
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Figure IV. 2 : Micrographies MET montrant le réseau de dislocations et de macles a I’état AR pour a) et b) et aprés 1000 h de
vieillissement a 600°C pour c) et a 500°C pour d).

2.2.2. Détermination de I'évolution des contraintes résiduelles
La derniere passe d’étirage conduit a une déformation plastique des tubes de gaine en 15-15Ti AIM1,
qui résulte en I'apparition de contraintes résiduelles. L’étude de la variation des contraintes résiduelles
peut ainsi renseigner sur les évolutions possibles de la microstructure et donc du réseau de dislocations
au cours du vieillissement.

Pour cela, nous proposons d’examiner I'évolution des macro et micro-contraintes résiduelles sur les
états AR, hypertrempé et vieillis 1000 h a 400°C, 500°C, 550°C et 600°C. Les macro-contraintes
résiduelles, dites d’ordre 1, sont mesurées par Diffraction des Rayons X (DRX) en surface externe des
tubes dans la direction axiale. Les micro-contraintes résiduelles intra-granulaires, dites d’ordre 3, sont
mesurées par Diffraction des Neutrons (DN) dans tout le volume des tubes.

Pour plus de détails sur la nature et I'origine de ces contraintes, le lecteur est invité a se référer a
I'article de (Barralis et al., 1999).
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2.2.2.1.  Macro-contraintes résiduelles surfaciques axiales (ordre 1)
Les contraintes internes résiduelles a I'échelle macroscopique peuvent étre déterminées en utilisant
la DRX de laboratoire. Dans ce cas, la pénétration des Rayons X se limite a environ 5 um de profondeur
dans les tubes et |a taille de sonde est de quelqgues mm?. Par ailleurs, sur la géométrie tubulaire, seules
les contraintes dans la direction axiale peuvent étre connue avec une précision suffisante.
On mesure donc ici les macro-contraintes résiduelles surfaciques axiales.

Elles sont obtenues en mesurant le déplacement d’un pic Oy correspondant a la distance
inter-réticulaire de la famille de plan (hkl). La précision obtenue étant meilleure aux grands angles de
diffraction, nous avons choisi de nous intéresser a la raie (400) a 26 ~ 118,5°. En effet, cette raie,
visible sur la Figure IV. 3, posséde une intensité suffisante tout en respectant la recommandation
angulaire (26 > 115°).
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Figure IV. 3 : Diagramme de diffraction 6/20 du 15-15Ti AIM1 a I’état AR.

A I'aide de la loi des sin* (dont plus de détails sont fournis en Annexe B.1), la mesure du déplacement
de la raie (004) nous permet de tracer la courbe montrée en Figure IV. 4 dans le cas de I'état vieilli
1000 h a 600°C. Le coefficient directeur de I'approximation linéaire de cette courbe est ensuite utilisé
pour calculer les macro-contraintes résiduelles surfaciques axiales des tubes grace a I'équation (IV. 1).

E (IV. 1)
+v

Ointerne = coef ficient directeur * 1

Avec, dans le cas du 15-15Ti AIM1 a2 20°C, E = 203,4 GPa etv = 0,28, comme spécifié en annexe A.
Nous précisons que l'incertitude des mesures est d’environ + 30 MPa. L'ensemble des caractéristiques
techniques concernant I'acquisition des spectres de diffraction sont disponibles en annexe B.1.
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Les résultats obtenus pour chaque état métallurgique sont exposés en Figure IV. 5, qui illustre, en
paralléle, le cycle thermomécanique subis par les tubes de gaine et les valeurs de contraintes
résiduelles associées aux différents stades de ce méme cycle.

On remarque tout d’abord que les valeurs mesurées sont positives, ce qui signifie que les contraintes
macroscopiques présentes en surface des tubes dans la direction axiale sont des contraintes de
tension.
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Figure IV. 4 : Approximation linéaire de la courbe de la déformation en fonction des sin®¥ obtenue par la mesure des
déplacements de la raie (004) en fonction de I'angle W vieilli 1000 h a 600°C.

L’état hypertrempé présente un niveau de contrainte trés faible (oint = 7 MPa), ce qui est une valeur
attendue pour un matériau dans un état recristallisé. L'état AR présente un niveau de contrainte
relativement important (oint = 229 MPa), en cohérence avec celui d’un état écroui.

Concernant les états vieillis, une hausse des contraintes internes est observée aprés vieillissement de
1000 h a 400°C et 600°C. C’'est pour le traitement a 400°C, que la hausse la plus marquée est constatée
avec une augmentation proche de 100 MPa. A I'opposé, une légere baisse de ces derniéres se produit
pour les températures de vieillissement de 500°C et 550°C.
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Figure IV. 5 : Evolution des contraintes macroscopiques mesurées par DRX dans I'AIM1 en fonction de I'état métallurgique.
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En définitive, I’'analyse des résultats montre que les états vieillis entre 400°C et 600°C conservent un
niveau de macro-contraintes résiduelles élevé et comparable a celui de I’état écroui 20%. De plus,
on peut noter quelques écarts entre les valeurs obtenues pour les états vieillis selon les
températures utilisées, qu’il ne nous parait pas trivial a expliquer (en particulier, la valeur plus élevée
obtenue a 600°C par rapport a 500°C et 550°C).

2.2.2.2. Micro-contraintes résiduelles intra-granulaires par DN (ordre 3)
Les mesures de micro-contraintes ont été réalisées sur la ligne 3T2 du réacteur ORPHEE. Cette ligne
est concue selon une géométrie de type Debye-Scherrer avec une taille de faisceau de 5,5 x 1,2 cm, ce
qui permet d’analyser I'ensemble du volume de segments entiers de tubes de gaine. Les
diffractogrammes ont été acquis sur un domaine 26 allant de 5° a 120° avec un pas de 0,05°.

La présence de micro-contraintes résiduelles dans le matériau engendre un élargissement des pics de
diffraction comme illustré sur la Figure IV. 6, qui compare I'élargissement du pic (422) de I|'état
hypertrempé a celui de I’état écroui 20% (état AR).

La détermination des micro-contraintes repose ainsi principalement sur la mesure de la largeur a
mi-hauteur des différents pics de diffraction, puis a I'application d’'une méthode d’analyse comme celle
de Wiliamson et Hall.

10000 T

Etat ecroui
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G000
2
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]
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Figure IV. 6 : Elargissement du pic (422) di aux micro-contraintes.

Aprées la campagne de diffraction, nous avons utilisé le logiciel FullProf afin d’ajuster les parameétres
d’un spectre théorique avec les spectres de diffraction expérimentaux. La Figure IV. 7 montre la
comparaison entre la courbe expérimentale et la courbe calculée avec le logiciel pour le 15-15Ti AIM1
a I'état de réception (g ~ 20%).

On observe un trés bon accord entre les deux courbes sauf pour l'intensité de la raie (220), qui
s’explique par la forte texturation des échantillons apres I'étirage que nous n’avons pas pu simuler sur
FullProf.
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A la suite du traitement de tous les spectres de diffraction, nous avons obtenu les largeurs a mi-hauteur
(Full-wWidth at Half-Maximum, FWHM) pour chacun des pics calculés a I'aide d’une fonction de type
Thompson-Cox-Hastings pseudo-Voigt.
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Figure IV. 7 : Exemple de résultat du logiciel FullProf.

La Figure IV. 8 montre I’évolution de ces largeurs pour chaque échantillon vieilli, normées par rapport
a celles de I'état AR. La Figure IV. 8(a) représente |I'évolution de la moyenne arithmétique des FWHM
de tous les pics des spectres. En complément, la Figure IV. 8(b) détaille, sur une échelle des ordonnées
réduites, I'évolution de la FWHM de chacun des pics.
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Figure IV. 8 : Evolution en fonction de la température pour un vieillissement de 1000 h de la moyenne arithmétique des
largeurs a mi-hauteur de tous les pics de DN (a), de la largeur a@ mi-hauteur de chacun des pics de DN (b).
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On constate une diminution de la largeur des pics en fonction de la température de vieillissement, qui
est plus marquée sur certains pics que sur d’autres. En effet, pour les raies (111) et (200) qui se
trouvent aux plus faibles angles 26, la FWHM relative ne diminue que d’environ 1-2% aprés un
vieillissement de 1000 h a 600°C. Dans le cas des raies (420) et (422) qui se trouvent aux plus grands
angles 26, la FWHM diminue d’environ 6-7%. Ceci ne s’explique pas par une micro-déformation moins
importante des plans (111) et (200), mais par une meilleure résolution angulaire pour des angles 26
plus élevés. Par ailleurs, chaque réflexion est différemment sensible aux dislocations.

Toutefois, la diminution moyenne des largeurs a mi-hauteur reste tres faible, ce qui suggéere une
évolution mineure des micro-contraintes apres vieillissement.

2.2.3. Conclusions sur les effets du vieillissement sur les dislocations
Nos examens au MET, corroborés a la littérature (Kesternich, Meertens, 1986), ne nous permettent
pas de mettre en évidence d’évolution notable du réseau de dislocations entre un état écroui (AR) et
les états vieillis. Néanmoins, certains auteurs relévent une plus forte dissociation des dislocations apres
vieillissement (Cautaerts et al., 2018).
La diffraction des rayons X et des neutrons montre par ailleurs une variation limitée des contraintes
internes a la fois a I’échelle macroscopique et microscopique dans le 15-15Ti AIM1 apres
vieillissements de 1000 h a des températures comprises entre 400°C et 600°C.
Sachant que les contraintes microscopiques sont en partie dépendantes de la densité de dislocations
(Barralis et al., 1999), on peut en déduire, en cohérence avec les observations MET du § 2.2.1, une trés
faible évolution du réseau et de la densité de dislocations lors d’un traitement de vieillissement dans
ces conditions.

Aprés s’étre intéressé au réseau de dislocations, nous allons maintenant nous attarder sur la
précipitation induite par un vieillissement entre 400°C et 600°C.

2.3. Effets du vieillissement sur la précipitation

Dans cette partie, nous allons étudier les différents précipités apparaissant dans les états vieillis et plus
précisément I'évolution de leur taille, de leur densité et de leur nature en fonction des conditions de
vieillissement.

A cet égard, les précipités nanométriques ont d’abord été examinés, avant de s’intéresser dans un
second temps aux précipités de taille plus importante (de quelques centaines de nanometres a
quelques micrometres).

2.3.1. Précipités nanométriques
Comme vu au chapitre | § 2.2.1, les précipités nanométriques susceptibles de se former apres
vieillissement entre 400°C et 600°C sont les TiC (ou (Ti,Mo)C) et les phosphures. Le MET est le moyen
le plus adapté pour vérifier leur présence et les caractériser. Les conditions opératoires et la
préparation des lames minces sont les mémes que celles utilisées au § 2.2.1 de ce chapitre et décrites
au préalable dans le Chapitre Il § 1.1.3.
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2.3.1.1. Imagerie des précipités secondaires au MET

En champ clair

La Figure IV. 9 présente les micrographies MET en champ clair de précipités nanométriques de TiC,
apparus apres un traitement de vieillissement aux températures de 500°C, 550°C et 600°C. Elles ont
été acquises en conditions deux ondes g = (200), qui offrent le meilleur contraste.

Figure IV. 9 : Micrographies MET en champ clair de précipités nanométriques de TiC aprés 1000 h de vieillissement a 600°C
pour (a) (x350k) ; apres 1000 h de vieillissement a 550°C pour (b) (x350k) et aprés 4775 h de vieillissement a 500°C pour
(c)(x420k).

Les TiC, cerclés en rouge, sont alors visibles sous forme de franges de Moiré en raison de leur désaccord
paramétrique avec la matrice. On remarque qu’ils se répartissent de maniere homogene sur les
dislocations, qui sont repérées sur les images par les indices (i).

Les précipités sont bien définis pour les conditions de vieillissement de 1000 h a 600°C (Figure 1V. 9(a))
et a 550°C ((Figure IV. 9(b)).
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Pour la température de 500°C, ils sont a la limite de résolution du MET et il a été nécessaire de choisir
un temps de vieillissement plus long (4775 h) pour faciliter les observations (Figure IV. 9(c)).

Ces résultats sont cruciaux pour la connaissance de la cinétique de précipitation des TiC secondaires
puisqu’il s’agit :
- D’une confirmation de leur présence aprés vieillissement a 600°C sur I'acier 15-15Ti AIM1.
- De la premiere fois ou ils sont détectés apres vieillissement a 500°C et 550°C sur un acier
de type 15-15Ti.

La mise en ceuvre d’un temps de vieillissement important (= 1000 h) est certainement le paramétre
principal ayant permis I'obtention de tels résultats. En effet, la cinétique de précipitation est lente a
ces températures comme suggéré par le diagramme TTP présenté dans le Chapitre | § 2.2.1.2.

Il est donc possible sur la base de nos résultats d’abaisser la température seuil de précipitation des
TiC secondaires a 500°C pour un temps de maintien proche de 5000 heures.

Pour rappel, la littérature récente pour une nuance d’acier 15-15Ti, suggérait un seuil d’apparition
situé entre 500°C et 600°C, dans la mesure oU les nanoprécipités étaient détectés pour 600°C-4h et
n’étaient pas observés pour 500°C-300h (Cautaerts et al., 2018).

Lors de nos observations, la recherche de phosphures a également été menée, sans succes. Deux
hypotheses peuvent étre avancées pour expliquer ce résultat :
- Soit les températures de 500°C, 550°C et 600°C sont trop faibles pour initier leur
précipitation.
- Soit ces températures sont suffisantes, mais les temps de vieillissement ne sont pas assez
longs.

En champ sombre

Lorsque les TiC secondaires sont assez gros (c’est le cas pour un vieillissement de 1000 h a 600°C), ils
peuvent faire diffracter suffisamment le faisceau incident d’électrons pour former des spots sur les
clichés de diffraction.

La Figure IV. 10(a) est un cliché de diffraction d’un grain de la matrice en conditions deux ondes § =
(200) tres proche d’un axe de zone B = [011]. A cété des spots (200) et (-200) de la matrice, deux
autres spots de trés faible intensité (identifiés par (i)) sont discernables : ce sont les spots de diffraction
des TiC.

On remarque que les spots des TiC sont dans le méme alignement que ceux de la matrice car ces
précipités sont en épitaxie avec cette derniére. Cependant, ils ne se superposent pas a cause du
désaccord paramétrique entre les deux structures cristallines. Dans le réseau réciproque, Dyj; est en
effet plus faible pour les TiC.

Si un de ces spots de diffraction des TiC est sélectionné pour former I'image au lieu du faisceau
transmis, il se forme alors une micrographie en champ sombre comme celle de la Figure IV. 10(b), ou
uniquement les TiC sont éclairés. Toutes les taches blanches, que I'on voit sur la figure (dont deux sont
repérées par (ii)), correspondent aux TiC.

L'intérét de cette micrographie, acquise a un grandissement intermédiaire (x 82k), est notamment de
faire apparaitre la forte densité de TiC ayant précipité dans la matrice.
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Figure IV. 10 : Analyse au MET d’un échantillon vieilli 1000 h a 600°C : Cliché de diffraction en condition deux ondes g = (200)
proche d’un axe de zone B= [011] pour (a) ; Micrographie MET en champ sombre des TiC secondaires.

Pour une analyse quantitative de cette précipitation secondaire, des analyses d’images ont été mises
en ceuvre afin d’obtenir la taille et la densité moyenne de ces TiC secondaires.

2.3.1.2. Estimation de la taille et de la densité moyenne des TIC secondaires par
analyse d’images
Les nano-précipités de TiC sont comptés sur la base des images en champ clair a I'aide des logiciels
DigitalMicrograph et Visilog. Les détails de la méthodologie de comptage sont présentés en
Annexe B.2. Les images en champ sombre n’ont pas été exploitées car il n’était pas possible de les
seuiller en niveau de gris proprement et d’isoler uniquement les TiC.

Les résultats du comptage sont présentés dans le Tableau IV. 2 ou ils sont confrontés a d’autres
données issues de la littérature.

On constate une augmentation de la taille moyenne des précipités simultanément avec I'augmentation
de la température. Par ailleurs, les tailles obtenues sont cohérentes avec les mesures effectuées a
T2 600°C dans ce type d’acier (Kountchou Tawokam, 2018 ; Mateus Freire, 2018 ; Cautaerts et al.,
2018 ; Kesternich, 1985a).

Des analyses en spectroscopie de perte d’énergie des électrons (EELS) ont montré que I'épaisseur des
lames était de I'ordre de 100 nm. En considérant cette épaisseur, la densité moyenne des précipités
évolue peu ou augmente légérement avec I'accroissement de la température entre 500°C et 600°C.
Toutefois, compte-tenu des incertitudes de mesure notables, cette tendance serait a confirmer par
des analyses complémentaires. La valeurs que nous obtenons pour 600°C-1000h de 2,1 + 0,5 x 1022 m’
3 se situe un peu en dessous de celle obtenue par (Cautaerts et al., 2018) de 4 + 2 x 1022 m™3. Il est a
noter que selon cette source, la densité moyenne évolue peu entre 600°C et 800°C excepté pour le
temps de maintien le plus long (66h) testé a 800°C ou la densité chute pour atteindre 8 + 2 x 10m?3,
ce qui laisse penser qu’une possible coalescence des fins précipités survient pour ces conditions.

112



Chapitre IV : Influence du vieillissement entre 400°C et 600°C sur la microstructure et le
comportement en traction des tubes de gaine

Diametre . Fraction
. Nombre | Nombre de L. Densité .
Grossissement | ,. L s sphérique volumique
e . d’images précipité moyenne
utilisé itz ) moyen 3 (%)
traitées comptés (m)
(nm)
650°C — 100h
(Kountchou 5
Tawokam, 6 =04
2018)
600°C — 500h 442
(Cautaerts et - - 97 43+1,7 « 1022 -
al., 2018)
°C — +
600°C — 1000h x350k 22 921 43+1,6 211 ?2’5 0,095
(nos mesures) x 10
°C — +
550°C —1000h x350k 17 680 3.0£0,9 174 92'5 0,030
(nos mesures) x 10
°C - +
500°C - 4775h X420k 6 64 2.4%0,5 03 ‘j 0,0046
(nos mesures) x 10

Tableau IV. 2 : Résultats du comptage des précipités TiC secondaires.

Du point de vue des fractions volumiques, elles connaissent une forte hausse concomitante avec
I"accroissement de la température, qui s’explique simplement par I'augmentation de la taille des
précipités. Concernant la valeur estimée de 0,4% fournie par (Kountchou Tawokam, 2018), bien que
déterminée a 650°C, elle est tres supérieure a celles que nous obtenons pour une température
maximale de 600°C.

Présente étude
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Figure IV. 11 : Evolution de la taille moyenne des précipités de TiC en fonction de la température aprés 1000 h de vieillissement.
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Figure IV. 12 : Histogrammes de répartition des tailles de précipités secondaires de TiC pour différentes conditions de
vieillissement.
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La Figure IV. 11 compare les résultats de notre étude a des valeurs de la littérature, qui ont été
extrapolées jusqu’a 1000 h de vieillissement (durée similaire a celle subie par nos échantillons).
L’extrapolation repose sur le modele proposé par (Kountchou Tawokam, 2018), qui avait déja été
évoqué au Chapitre | § 2.2.1.2.2 et qui prédit une cinétique de croissance de la taille des précipités
proportionnelle a t®! pour une température donnée.

On observe que, pour un vieillissement de 1000 h, la taille moyenne des précipités est bien croissante
avec la température méme lorsque celle-ci dépasse 600°C. Il semblerait également que la croissance
de la taille des précipités suit une loi quasi-linéaire avec la température de vieillissement entre 550°C
et 750°C.

Enfin, la représentation par histogrammes, exposée en Figure IV. 12, renseigne sur la dispersion de la
taille des précipités pour chaque échantillon ol un comptage a été effectué.

On remarque que la variation de la taille des nano TiC peut étre approchée par une loi normale, de
type Gaussienne, centrée autour de la valeur moyenne. La faible dispersion des tailles sur Iétat vieilli
4775 h a 500°C, ou les précipités sont trés petits et ou I'on peut supposer qu’ils viennent de se former,
suggere une germination quasi-simultanée de tous les TiC. Ceci est confirmé par le constat d’une
faible évolution de la densité moyenne selon la durée et la température de vieillissement. Ensuite,
I"augmentation progressive de la dispersion de taille avec la température suggére une croissance plus
hétérogene de la population.

2.3.2. Caractérisation des précipités secondaires autres que les TiC

nanomeétriques

Le comptage des précipités secondaires de TiC a partir des micrographies MET a fourni des données
sur la fine précipitation. Afin d’étudier les précipités de taille plus importante (typiquement de
taille 2 100 nm), nous avons utilisé la dissolution sélective, qui consiste a dissoudre la matrice dans un
bain d’acide et isoler les précipités pour les analyser. Dans nos expériences, les précipités sont
récupérés sur un filtre dont la taille des pores est de 220 nm. De par un colmatage du filtre lors de
I’expérience, on estime qu’une partie des précités de taille inférieure a la taille des pores peut étre
également retenue. Enfin, le filtre est analysé par DRX.

L’objectif est d’évaluer la fraction massique de précipités dans I'acier puis de déterminer leur nature.
L'ensemble de la méthodologie expérimentale concernant ces caractérisations est disponible dans
I’Annexe B.3 de ce manuscrit.

2.3.2.1.  Evolution de la fraction massique de précipités
La dissolution sélective a été réalisée a la fois sur les états AR et vieillis 1000 h a 400°C, 500°C, 550°C
et 600°C. Les fractions massiques des précipités obtenues sont présentés en Figure V. 13

La fraction massique de précipités a I'état AR, mesurée a 0,30%, représente la quantité de précipités
primaires présente dans le matériau. Comme vu au chapitre | § 2.2.1, il s’agit principalement de
carbures et de carbonitrures de titane.

Apres vieillissement, on s’attend a une hausse de cette fraction massique sur les états vieillis due a la
précipitation secondaire. La Figure IV. 13 montre que pour I"échantillon vieilli a 400°C, la fraction
massique de précipités est relativement proche de celle a I'état AR. C’est a partir de 500°C qu’elle
augmente fortement et de maniére linéaire, jusqu’a 0,78%, pour I'état vieilli a 600°C, soit une quantité
supérieure au double de précipités par rapport a I’état initial.
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Figure IV. 13 : Evolution de la fraction massique de précipités (mesurée sur résidu d’extraction sélective) aprés un vieillissement
de 1000 h en fonction de la température de vieillissement.

On peut en déduire que pour des vieillissements de 1000 h a 400°C et a 500°C, la technique utilisée
ne permet pas de mettre en évidence d’évolution de la fraction massique précipitée par rapport a
I’état initial écroui 20%. Sachant, d’aprés les analyses au MET, que les TiC formés a ces températures
de vieillissement ont une taille de quelques nanomeétres, ils ne sont vraisemblablement pas collectés
sur le filtre et ne sont donc pas pris en compte. A 550°C et a 600°C, I'augmentation de la fraction
massique précipitée peut s’expliquer par la présence de précipités de plus grande taille, comme les
carbures de chrome notamment.

2.3.2.2. Analyse des précipités par diffraction des RX
Les précipités isolés de la matrice par dissolution sélective et recueillis sur un filtre sont ensuite
analysés par DRX afin, dans un premier temps, d’identifier leur nature chimique.

Les mesures des parameétres de maille des précipités sont reportées en annexe B.3. Ces mesures sont
comparées a celles de fichiers de référence ICDD et a des mesures issues de la littérature.

Sur la Figure IV. 14, deux diffractogrammes caractéristiques sont présentés :
- Le premier est celui obtenu pour I’état vieilli 1000 h a 400°C (Figure IV. 14(a)). Il est similaire a
celui de I’état AR, non présenté ici.
- Le second est celui obtenu pour I'état vieilli 1000 h a 600°C (Figure IV. 14(b)). Il est semblable
a celui des états vieillis 1000 h a 500°C et 550°C.

Dans le premier cas (Figure IV. 14(a)), trois phases ont été identifiées :
- Les carbures de titane (TiC),
- Les nitrures de titane (TiN) de structure cubique a faces centrées (CFC),
- Les carbosulfures de titane (Ti,CS) de structure hexagonale.
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Figure IV. 14 : Diffractogrammes indexés des résidus de dissolution sélective pour I'état vieilli 1000 h a 400°C pour a) et pour
I’état vieilli 1000 h a 600°C pour b).

Dans le second cas (Figure 1V. 14(b)), en plus de ces trois phases, on détecte la présence de carbures
de chrome (Cr23Cs). On note que les phases identifiées sont en accord avec la littérature (Courtin,
2015 ; Padilha et al., 1982).

Ensuite, nous avons cherché a estimer la fraction volumique relative de chacun des précipités dans les
résidus provenant de la dissolution de la matrice du 15-15Ti AIM1.

Pour ce faire nous avons utilisé une méthode (détaillée en Annexe B.3) de rapport d’intensité des raies
principales de chaque phase par rapport a une valeur de référence. Les résultats de cette analyse sont
présentés dans le Tableau IV. 3. L'incertitude sur les fractions volumiques relatives fournies par cette
méthode est de + 5%.

On distingue rigoureusement dans le tableau les précipités de type :
- Primaires qui correspondent aux (TiC), (TiN) et (Ti,CS),
- Secondaires qui correspondent exclusivement aux (Cr23Ce).
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En effet, les précipités de nature TiC sont considérés uniguement comme primaires car on estime que
la quantité de type secondaire déposée sur le filtre est négligeable comparée a celle de type primaire,
méme si le taux de colmatage du filtre est important. En effet, la taille des TiC secondaires, de I'ordre
de quelques nanometres, est bien inférieure a la taille des pores du filtre (= 220 nm).

Fraction volumique relative (%)
Etats métallurgiques Précipités primaires Précipités secondaires
TiC TiN Ti.CS Cr2Cs

AR - Ecroui 20% 86 10 4 -
Vieilli 1000h a 400°C 85 11 5 -
Vieilli 1000h a 500°C 81 9 4 6
Vieilli 1000h a 550°C 68 10 5 18
Vieilli 1000h a 600°C 51 11 6 31

Tableau IV. 3 : Fraction volumique relative des précipités a I’état de réception et pour différents états vieillis (déduite des
résultats de DRX).

Pour les états AR et vieilli 1000 h a 400°C, seuls les précipités primaires sont reportés. La répartition
des fractions volumiques relatives dans ce cas est similaire avec environ 85% de TiC, ~10% de TiN et 4
a 5% de Ti,CS. Pour les vieillissements a plus hautes températures, la fraction relative de TiC diminue
au profit de celle des Cr23Cs, qui augmente avec la température de vieillissement. Aprés 1000 h a 600°C,
la fraction de carbures de titane est minimale (= 51%) alors que celle des carbures de chrome est
maximale (= 31%).

Ces évolutions s’expliquent simplement par le fait que la quantité de précipités de TiC reste constante
au cours du vieillissement puisqu’on ne comptabilise que les primaires, alors que celle de Cry3Cg croit
lorsque la température augmente.

Concernant les fractions relatives des TiN et Ti,CS, elles évoluent peu et oscillent autour de leur valeur
initiale, étant donné que les faibles écarts mesurés sont dans l'incertitude de la méthode des rapports
d’intensité des raies principales.

En conclusion, on peut considérer que I’augmentation de la fraction massique totale de précipités
dans l'acier vue en Figure IV. 13 est essentiellement imputable a I'apparition des carbures de
chrome.

2.3.3. Conclusion sur les effets du vieillissement sur la précipitation
Le vieillissement thermique entre 400°C et 600°C conduit a une précipitation secondaire, avec deux
principales familles de carbures :

- Des carbures de titane, qui ont été décelés pour la premiere fois sur un acier de type 15-15Ti
a partir de 500°C (pour un temps de 4775 h) a 'aide d’observations au MET. lls n’avaient pas
été observés jusqu’ici pour des températures inférieures a 600°C, probablement en lien avec
leur taille de quelques nanometres qui rend leur détection difficile. Selon nos analyses, la taille
moyenne et la fraction volumique de ces nano-précipités sont croissantes avec
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I'augmentation de la température de vieillissement. Enfin, leur densité volumique semble
augmenter faiblement avec I'augmentation de la température et la durée du vieillissement.
Ceci, associé a une faible dispersion de leur taille des leur apparition, suggére une germination
quasi-simultanée de I’'ensemble des précipités.

- Des carbures de chrome, dont la précipitation a été confirmée sur le 15-15Ti AIM1 des 500°C
(pour un temps de 1000 h) par dissolution sélective de la matrice, suivie d’'une analyse de
phase en DRX. La littérature (Weiss, Stickler, 1972 ; Spruiell et al., 1973) et nos résultats des
expériences de dissolution sélective suggerent que leur taille est nettement supérieure a celle
des TiC nano. Par ailleurs, leur quantité augmente de maniéere importante avec la température
de vieillissement.

Les évolutions microstructurales mises en évidence dans cette partie sont susceptibles de modifier le
comportement mécanique des tubes de gaine en 15-15Ti AIM1. Pour évaluer cela, une campagne
d’essai de traction a été menée sur les états vieillis 1000 h a chaque température, dont les résultats
vont étre exposés dans la partie suivante.
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3. Effets du vieillissement sur le comportement en traction

L'objectif de cette campagne d’essais de traction est d’étudier I'influence de la température de
vieillissement et de la température d’essai sur les propriétés en traction de I'acier 15-15Ti AIM1. Un
intérét particulier est porté aux essais a 200°C car, pour rappel, I'état AR de cet acier présente des
minima d’allongements total et homogene a cette température.

Les essais de traction sont menés sur éprouvettes bi-jambes directement prélevées sur les tubes vieillis
et ils sont réalisés selon la méme procédure que celle décrite au § 1.2.1 du Chapitre lll, en conditions
guasi-statiques. Compte tenu du nombre limité d’éprouvettes, nous n’avons pu doubler que quelques
essais. Par facilité de mise en ceuvre et de durée de I'expérience, nous avons privilégié de doubler les
essais a 20°C. La matrice des essais est détaillée dans le Tableau IV. 4.

Température d’essai (°C)

Conditions de vieillissement 20 200 300 400

400°C, 1000h 1 1 1 1
(nbr. d’essais)

500°C, 1000h

(nbr. d’essais) 2 ! 1 !
550°C, 1000h

(nbr. d’essais) 2 ! 1 !
600°C, 1000h 5 1 1 1

(nbr. d’essais)

Tableau IV. 4 : Matrice des essais de traction menés sur les tubes en 15-15Ti AIM1 apres différentes conditions de
vieillissement.

3.1. Courbes conventionnelles a 20°C et 200°C

La Figure IV. 15 montre les courbes conventionnelles de contrainte-déformation des essais a 20°C et
200°C des tubes vieillis pendant 1000 h a 400, 500, 550 et 600°C. Sur cette figure, on a également
reporté les courbes obtenues pour I'état AR aux deux températures, et déja exposées sur la Figure Ill.
5 au chapitre précédent. Les courbes des essais a 300 et 400°C ne sont pas présentées par souci de
clarté, mais I'analyse des propriétés observées (Rpo2%, Rm, At, Ag) est détaillée au paragraphe suivant.

On observe que les courbes a 20°C (Figure IV. 15(a)) des états vieillis se regroupent en un faisceau
homogene qui se démarque clairement de I'état AR, quelle que soit la température de vieillissement :
- La courbe de I'état AR se situe au-dessous de celles des états vieillis que ce soit en termes de
contrainte ou d’allongement.
- L’allure en quasi-plateau de I’état AR disparait au profit de I'apparition d’une pente, synonyme
d’un écrouissage plus important de I’acier durant la phase de plasticité. Cet aspect va étre
plus amplement examiné au § 3.3 de ce chapitre.
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A 200°C (Figure IV. 15(b)), la tendance vue a 20°C se renforce ostensiblement : les courbes des états
vieillis se confondent parfaitement jusqu’a environ 8% d’allongement et elles s’écartent encore plus
de I'état AR.

Par ailleurs, il doit étre mentionné que la présence d’oscillations sur les courbes due a I'effet PLC n’a
jamais été détectée méme lors des essais a 400°C.
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Figure IV. 15 : Courbes conventionnelles contrainte-déformation a 20°C pour a) et 200°C pour b) en fonction de la température
de vieillissement.
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3.2. Evolution des propriétés en traction entre 20°C et 400°C
apres vieillissement

Les évolutions des propriétés mécaniques (Rpo,2%, Rm, At, Ag) de 20°C a 400°C, tirées des courbes de
traction, vont étre examinées dans cette partie. Pour les essais doublés, ce sont les valeurs moyennes
qui sont fournies.

La Figure IV. 16 présente a la fois I'évolution de la limite d’élasticité et de la résistance maximale de
chacun des états vieillis 1000 h a 400°C, 500°C, 550°C et 600°C; Les résultats obtenus sont comparés a
ceux obtenus sur I’état AR entre 20°C et 600°C.

Concernant la limite d’élasticité (Figure IV. 16(a)) on remarque que :

- Rpoa2% décroit de maniére quasi-linéaire avec I'augmentation de la température d’essai pour
tous les états métallurgiques.

- Pour les états vieillis, les valeurs de Rpg% sont trés proches peu importe la température de
vieillissement.

- Pourl'état AR, les valeurs de Rpo 2% sont systématiquement inférieures d’une vingtaine de MPa
a celles des états vieillis, a I'exception de I'essai a 400°C sur I"échantillon vieilli 1000 h a 600°C
ou elles sont égales.
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Figure IV. 16 : Evolution respectivement de la limite d’élasticité (Rpo2%) et de la résistance maximale pour a) et pour b) en
fonction des températures d'essai pour différents vieillissements.

Concernant la résistance maximale (Figure IV. 16(b)) on remarque que :

- Rmdiminue avec 'augmentation de la température d’essai pour tous les états métallurgiques.

- Pour les états vieillis, les valeurs de Rm semblent décroitre selon un régime quasi-linéaire.

- Pourl’état AR, la décroissance de R semble suivre un régime en trois étapes : une diminution
rapide entre 20°C et 200°C, suivie d’un palier entre 200°C et 400°C-500°C et finalement une
reprise de la baisse notable de 500°C a 600°C.

- Tous les états vieillis présentent des valeurs de R, sensiblement plus élevées que I'état AR
(I’écart est de plusieurs dizaines de MPa), a I'exception de I’essai a 400°C sur I’échantillon vieilli
1000 h a 600°C.
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- Parailleurs, au contraire de Rpo,2%, les valeurs de Rm se différencient plus facilement a chaque
température d’essai. Il en ressort que les valeurs de Ry, les plus élevées sont obtenues apres
un vieillissement de 1000 h a 500°C.

Enfin, comme souligné a deux reprises ci-dessous, I'état vieilli 1000 h a 600°C affiche des propriétés
mécaniques similaires a celles de I’état AR en matiere de limite d’élasticité et de résistance mécanique,
qui pourrait étre en relation avec un début de restauration pour ces conditions de vieillissement.

La Figure IV. 17 présente I’évolution des allongements total et homogéne pour les états vieillis entre
20°C et 400°C et pour I'état AR entre 20°C et 600°C.

On observe une hausse trés importante des allongements apres vieillissement :

- Pour la température de 200°C ou le 15-15Ti AIM1 (état AR) présente un allongement
homogene critique de I'ordre de 1%, le traitement thermique a 400°C conduit a un gain d’un
facteur 7 et le traitement a 500°C, un gain d’un facteur 12.

- Pour les températures de vieillissement plus élevées, cette hausse reste notable bien que
moins marquée.

- Concernant les tendances, le minimum des allongements total et homogene, tres resserré sur
la température de 200°C, ne transparait plus sur les états vieillis. Une décroissance de I'ordre
d’un facteur 2 en moyenne persiste tout de méme entre 20°C et 200°C mais ensuite une
stabilisation s’opere entre 200°C et 400°C.
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Figure IV. 17 : Evolution des allongements total et homogene respectivement pour a) et pour b) en fonction des températures
pour différents vieillissements.

Généralement le vieillissement des aciers s’accompagne d’un durcissement et d’une diminution de la
ductilité (Grumbach, 1993 ; Michaud et al., 1994). (Fahr, 1973), qui compare le comportement d’un
acier 316 écroui 20% avant et apres vieillissement entre 450°C et 650°C pendant 4000 h, note en
revanche que les allongements (A, Ag) et les résistances (Rpo2%, Rm) évoluent peu voire diminuent
faiblement.

123



Chapitre IV : Influence du vieillissement entre 400°C et 600°C sur la microstructure et le
comportement en traction des tubes de gaine

L’acier 15-15Ti AIM1 vieilli se singularise par un faible durcissement associé a un gain en résistance
maximale a la traction (Rm) et par une augmentation simultanée de la ductilité, en termes
d’allongement homogéne et d’allongement total.

Ce gain important d’allongement homogéne pour un état vieilli, constaté sur une large plage de
température entre 20°C et 400°C, constitue un résultat marquant sur lequel nous reviendrons au
chapitre suivant.

3.3. Analyse du coefficient d’écrouissage

Nous venons de constater au § 3.1 que les courbes de comportement entre I'état AR et les états vieillis
se différencient par une variation trés notable de la pente do/de dans le domaine plastique.

Cette pente peut étre analysée plus précisément en s’intéressant au coefficient n (ou taux)
d’écrouissage, déja défini au Chapitre Il § 2.1.1.3.

Son évolution est tracée sur la Figure IV. 18 en fonction de la déformation vraie a 20°C et 200°C pour
|’état AR et |'état vieilli 1000 h a 500°C, qui présente les meilleures propriétés.
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Figure IV. 18 : Evolution du taux d’écrouissage n en fonction de I’état métallurgique et de la déformation vraie a 20°C pour a)
et 200°C pour b).

On observe tout d’abord que les deux états métallurgiques respectent relativement bien le critére de
Considere aux deux températures ou les courbes de traction ont été analysées.
Cependant, I'information la plus importante a retenir de la figure est I’augmentation significative du
coefficient d’écrouissage sur I’état vieilli par rapport a I'état AR.
- A 20°C (Figure IV. 18(a)), cette augmentation est de I'ordre du double pour une déformation
proche de 0,1.
- A 200°C (Figure IV. 18(b)), la comparaison est difficile, puisque la déformation vraie reste trés
faible pour I’état AR, mais on percoit la méme tendance.

La hausse du coefficient d’écrouissage sur les états vieillis permet de retarder la validation du critére

de Considére. De ce fait, la localisation de la déformation intervient seulement apres de plus grandes
déformations, et c’est ce qui explique macroscopiquement la ductilité accrue sur ces états.

124

02



Chapitre IV : Influence du vieillissement entre 400°C et 600°C sur la microstructure et le
comportement en traction des tubes de gaine

3.4. Conclusion concernant l'effet du vieillissement sur les

propriétés en traction

Les différents résultats obtenus dans cette partie montrent que le vieillissement entre 400°C et 600°C
a un effet bénéfique sur les propriétés en traction du 15-15Ti AIM1 pour des essais menés jusqu’a
400°C. En effet, une augmentation simultanée de la limite élastique, de la résistance maximale, des
allongements total et homogéene et du taux d’écrouissage se produit apres vieillissement.

D’une maniére générale, les propriétés en traction connaissent la méme évolution suivant la
température de vieillissement :

(Rpo,2%, Rm, At, Ag) vieilli a 500°C > (Rpo,2%, Rm, At, Ag) vieillia 550°C > (Rpo,2%, Rm, At, Ag) vieilli a 600°C
> (Rpo.2%, Rm, A, Ag) vieilli 8 400°C.

Les meilleures propriétés en traction sont donc obtenues pour une température de vieillissement de
500°C et un temps de maintien de 1000 heures.

Le gain important d’allongement homogene pour un état vieilli constaté sur une large plage de
température entre 20°C et 400°C constitue un résultat marquant qu’il conviendra d’analyser et tenter
d’interpréter.
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4. Synthese de |'effet du vieillissement sur la microstructure et

les propriétés en traction

Les résultats majeurs sur I'effet d’un vieillissement, hors flux, des gaines en acier 15-15Ti AIM1 entre
400°C et 600°C sont les suivants :

Du point de vue de la microdureté, un léger durcissement d’environ 10 HVq 1 se produit sur les
états vieillis des 100 h de maintien (temps le plus court étudié) entre 400°C et 600°C.
L'intensité de durcissement est similaire pour toutes les températures de vieillissement.

Du point de vue des contraintes résiduelles et plus spécifiquement celles d’ordre 3, le
vieillissement n’a qu’une tres faible influence sur leur relaxation apres 1000 h, ce qui traduit
une évolution limitée du réseau de dislocations. Ceci est également confirmé par des
observations au MET.

Du point de vue de la nano-précipitation, la température seuil d’apparition des nano-
précipités de TiC a été établie pour la premiere fois a 500°C suite a des examens fins au MET.
Ces précipités de quelques nanométres sont observés pour des vieillissements proches de
5000 heures a 500°C et de 1000h a 550°C. Selon nos observations, la taille moyenne et la
fraction volumique de ces nano-précipités sont croissantes quand la température de
vieillissement augmente entre 500°C et 600°C. De plus, il a été mis en évidence que les TiC
germaient tous de maniere quasi-simultanée car leur densité évolue peu avec la température.

Du point de vue des précipités de taille plus grossiére, pour un vieillissement de 1000 h, des
carbures de chrome ont été détectés par dissolution sélective suivie d’une analyse DRX a
partir de 500°C. Lorsque la température de vieillissement croit de 500°C a 600°C, leur quantité
augmente fortement et atteint environ 30% du volume total des précipités dans I’acier (600°C-
1000 h).

Du point de vue des propriétés en traction, on constate a la fois un gain en résistance
mécanique (Rm) et en ductilité (Ag et At) des états vieillis pendant 1000 h par rapport a I'état
brut (état écroui ~20%). Ce comportement est observable sur toute la plage de température
testée en traction (entre 20°C et 400°C).

Les évolutions majeures de comportement en traction entre I'état écroui (état AR) et les états vieillis
ne sont donc pas accompagnées d’indices notables d’une restauration mais sont en revanche associées
a l'apparition de nano-précipités voire a leurs précurseurs (puisqu’'un effet est détecté des la
température de vieillissement de 400°C). Compte-tenu de ce que nous savons désormais sur les
mécanismes de déformation, ceci sera a considérer dans la discussion qui va étre engagée au chapitre

suivant.
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Chapitre V : Discussion, conclusion et perspectives

Ce dernier chapitre dresse tout d’abord le bilan des résultats sur le comportement en traction des
tubes de gaine en acier 15-15Ti suivant les états métallurgiques étudiés :

- Etat Hypertrempé,

- Etat écroui a 20%, correspondant a la spécification 15-15Ti AIM1,

- Etat écroui a 20% puis vieilli pendant 1000 h entre 400°C et 600°C.
A la suite, une discussion est conduite visant a expliquer les évolutions de comportement de chaque
état en fonction de la température, en se basant sur les études microstructurales. Ce chapitre contient
également la conclusion générale du manuscrit. Celle-ci propose des réponses aux objectifs fixés
initialement. Enfin, il se termine par des perspectives et des recommandations qui pourraient étre
mises en ceuvre apres cette these.

1. Bilan du comportement en traction des tubes en 15-15Ti
pour différents états métallurgiques

Dans ce bilan, seul le comportement en traction en conditions quasi-statiques (¢ = 3.107*s71),
correspondant aux principales sollicitations des tubes en réacteur, est récapitulé. La Figure V. 1
présente, en appui, les évolutions des propriétés mécaniques (A:, Ay, Rpo2%, Rm) pour chaque état
métallurgique a 20°C, 200°C et 400°C. Pour I'état écroui a 20% puis vieilli, les valeurs exposées sont les
moyennes des propriétés obtenues a chaque température de vieillissement.

Concernant le comportement en traction obtenu pour des essais a vitesse rapide (¢ = 1071 s71), les
tendances sont similaires a celles observées en conditions quasi-statiques, elles ne sont donc pas
rappelées ici.

1.1. Etat hypertrempé

L'état hypertrempé est un état parfaitement recristallisé, ou les grains sont (quasi-)vierges de défauts
cristallins induits par le traitement de recristallisation précédent. On reléve par conséquent une tres
faible limite d’élasticité (Rpo2% = 220 MPa a 20°C) et des allongements homogene et total conséquents
(A+ = 55% a 20°C). A toutes les températures d’essai, les courbes conventionnelles s’infléchissent a
partir de la limité d’élasticité puis prennent une forme en arc de cercle dans le domaine plastique, avec
au début une pente trés raide qui devient nulle en s’approchant de Rn,. Ceci est le signe d’un
écrouissage tres important de I'acier lors de la déformation.

Concernant les évolutions des propriétés, la limite d’élasticité décroit lorsque la température
augmente. La résistance maximale suit la méme tendance, avec néanmoins une plage de température
de 200°C a 500°C ou les valeurs restent quasi-constantes. Au sujet des allongements, une baisse
notable intervient bien sur cet état lorsque la température augmente, mais de maniéere limitée :
Ag diminue seulement de 45% a 31% entre 20°C et 200°C. Cette baisse est suivie par une stabilisation
des valeurs entre 300°C et 500°C, puis par une remontée qui devient perceptible a partir de 600°C.

Enfin, I'entrée dans le domaine de vieillissement dynamique se fait des 300°C pour ce type d’état
métallurgique, ce qui se traduit par une sensibilité nulle a la vitesse de déformation.

La spécification 15-15Ti AIM1 impose aux industriels en charge de la fabrication des tubes de les tester
en traction a I'état hypertrempé a 20°C avec des exigences sur les valeurs de Rm, Rpo2 et A.. Nos
résultats a 20°C sont conformes a ce qui est attendu, et nous constatons une évolution des propriétés
en température que I'on peut qualifier de cohérente avec ce qui est reporté dans la littérature sur des
nuances proches comme celles des aciers 304 ou 316 (Byun et al., 2004).
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Figure V. 1 : Evolutions des propriétés mécaniques (A:, Ay, Rpo29%, Rm) de I'état hypertrempé, écroui a 20% et écroui a 20%
suivi d’un vieillissement (E.20 pct + Vieilli) pour a) a 20°C ; b) a 200°C et c) a 400°C.

1.2. Etat écroui
Au contraire de I'état hypertrempé, I'état écroui 20% présente une limite d’élasticité élevée
(Rpo,2% = 700 MPa a 20°C) et des allongements moyens a faibles (A: = 14% a 20°C). L’allure des courbes
conventionnelles se distingue par un plateau quasi-horizontal lors du régime de plasticité, synonyme
d’un écrouissage trés faible et d’'une propension a une localisation précoce de la déformation.

C'est sur cet état métallurgique que la singularité de comportement est la plus prononcée : une nette
baisse des allongements se produit entre 20°C et 200°C ol A, est divisé par un facteur 6. Il n’excéde
pas alors 1,5% a 200°C. A partir de 250°C, les valeurs connaissent, a I'inverse, une hausse réguliére
jusqu’a 600°C ol Ay est mesuré a environ 6%. S’agissant de la limite d’élasticité et de la résistance
maximale, elles diminuent de maniéere progressive, comme attendu, sur toute la plage de température
étudiée.

Par rapport a I'état hypertrempé, I'entrée dans le domaine de vieillissement dynamique ne se fait qu’a
partir de 400°C sur cet état et se manifeste par la présence d’oscillations sur la courbe de traction.

Ces résultats sont en bonne cohérence avec les connaissances déja acquises, notamment grace aux
études de (Courtin, 2015). On peut souligner toutefois que les valeurs d’allongements que nous
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mesurons sont plus faibles que celles obtenues par le fabricant, ce qui peut étre lié a la géométrie
d’éprouvette utilisée (éprouvette bi-jambe plutét que trongon de tube). De plus, nos travaux révelent
que la singularité de comportement est indépendante du lot matiere de 15-15Ti AIM1 employé et
permettent de préciser le domaine d’allongement minimal en température par I'ajout d’essais a des
températures resserrées autour de 200°C.

1.3. Etat écroui puis vieilli

Apres vieillissement pendant une durée de 1000 h entre 400°C et 600°C, on constate
systématiquement une amélioration significative des propriétés mécaniques du 15-15Ti AIM1 : une
augmentation simultanée de la limite d’élasticité, de la résistance maximale et des allongements
homogeéne et total apparait. Les meilleures propriétés sont obtenues aprés un vieillissement de 1000 h
a 500°C. Par exemple, I'allongement homogéne dans ces conditions est multiplié par un facteur 12
pour la température d’essai de 200°C.

Sur I'ensemble des états vieillis, la singularité de comportement est toujours présente, mais est
nettement moins marquée.

Enfin, I'amélioration des propriétés mécaniques est associée a un important regain de durcissement.
Il se traduit par une nette évolution des courbes conventionnelles dans le domaine plastique ou le
coefficient d’écrouissage (n) augmente sensiblement, notamment aux températures de 20°C et 200°C
(cf. Figure IV. 18).

Généralement, le vieillissement des aciers apres écrouissage s’accompagne d’un durcissement et
d’une diminution de la ductilité. Dans le cas de I'acier 15-15Ti AIM1 vieilli, on observe effectivement
un faible durcissement associé a un gain en résistance maximale a la traction (Rm) mais également une
augmentation sensible de la ductilité, en termes d’allongement homogéne et d’allongement total. Ce
gain important d’allongement homogéne pour un état vieilli constaté sur une large plage de
température entre 20°C et 400°C constitue un résultat marquant de notre étude.

La partie suivante présente une discussion dont I'objectif est de mieux comprendre |'origine des
évolutions de comportement énoncées ci-dessus. Elle se focalise principalement sur la plage de
température ou apparait la singularité en allongement, c’est-a-dire entre 20°C et 200°C. Elle donne par
ailleurs des éléments sur l'origine des tendances observées au-dela de 200°C. Enfin, elle tente
d’élucider la raison de I'amélioration des propriétés mécaniques apreés vieillissement.
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2. Discussion

Dans cette discussion, nous nous proposons tout d’abord de synthétiser et de discuter des résultats
concernant la compréhension des mécanismes de déformation sur le 15-15Ti hypertrempé. Dans un
second temps, nous discutons de la transposabilité de ces résultats a I'état de référence (écroui a 20%
ou nuance 15-15Ti AIM1). La derniere partie se focalise sur I’explication de I’évolution du
comportement apres vieillissement.

2.1. Compréhension des mécanismes de déformation de I'état
hypertrempé

Nous nous focalisons dans cette partie des phénomenes intervenant entre 20°C et 200°C ou se
manifeste la singularité de comportement. Au cours de I'étude, il a été montré que les mécanismes de
déformation du 15-15Ti hypertrempé étaient dépendants simultanément de la température et de
I’orientation des grains. Ces deux dépendances sont discutées de maniére distincte I'une apres l'autre
dans les paragraphes suivants.

2.1.1. Dépendance des mécanismes de déformation en température

Etude de la variation de I'EDE

Dans la partie bibliographique, I'EDE a été identifiée comme un parameétre physico-chimique propre
au matériau, dont le réle pourrait étre prépondérant dans la mise en place des mécanismes de
déformation. Les résultats des mesures de variation de I'EDE en fonction de la température du 15-15Ti
hypertrempé (cf. Chapitre IlI) sont donc ici confrontés a la littérature. L'EDE étant fortement
dépendante de la composition chimique de l'alliage et notamment de la teneur en éléments
majoritaires comme le chrome ou le nickel (Bampton et al., 1978), les valeurs d’EDE du 15-15Ti
hypertrempé sont comparées préférentiellement a celles obtenues sur des aciers proches en
composition.

A 20°C, comme il existe des données sur les aciers austénitiques inoxydables contenant en poids 15%
de chrome et 15% de nickel, elles sont privilégiées pour la comparaison des résultats. Nous pouvons
donc considérer qu’il existe un point de référence a 20°C.

A plus haute température, comme aucune donnée n’est disponible sur ce type d’acier, les résultats
sont confrontés a ceux d’autres systemes Fe-Ni-Cr. Dans ce cas, on s’intéressera principalement aux
tendances.

Enfin, il est indispensable d’ajouter que la méthode des noeuds dissociés, ayant servi a mesurer I'EDE
dans notre étude, est fiable jusqu’a 325°C selon (Latanision, Ruff, 1971). En effet, un changement
réversible de la taille des nceuds est observé jusqu’a cette température pour des aciers de type 11Ni-
18Cr et 16Ni-19Cr. Au-dela, des effets de vieillissement, comme la formation d’atmospheres de
Cottrell, sont a prendre en considération : la taille des nceuds ne dépend plus uniquement de I’'EDE du
matériau, mais également de la contrainte exercée par les solutés mobiles sur les dislocations partielles
bordant les nceuds. Les mesures effectuées au-dela de 300°C sont donc a considérer avec précaution.

Fort de ces points de considération, il est donc possible de comparer nos résultats a ceux disponibles
dans la littérature.

Tout d’abord, a 20°C, les différentes valeurs d’EDE des aciers contenant en poids 15% de chrome et
15% de nickel, principalement recensées par (Meric de Bellefon et al., 2017), sont incluses dans un
intervalle entre 22 et 30 mJ/m2. Par ailleurs, 'EDE du DIN 1.4970 (acier similaire au 15-15Ti
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hypertrempé, mais sans phosphore) est reportée a 30 mJ/m?2. La valeur que nous obtenons a 20°C de
27 =2 mJ/m? pour le 15-15Ti hypertrempé apparait donc parfaitement cohérente avec la littérature.

Concernant les résultats en température, nous avons mesuré I'EDE jusqu’a 500°C. Cependant, a cause
des effets de vieillissement, nous pouvons considérer que seules nos valeurs entre 20°C et 300°C sont
suffisamment fiables pour étre discutées. Par ailleurs, ce sont celles qui présentent les incertitudes de
mesures les plus faibles.

Dans cet intervalle de température, une évolution quasi-linéaire de I'EDE du 15-15Ti hypertrempé a
été constatée et une régression des valeurs donne une pente, dy/dT, de 0,09 + 0,02 mJ/m?/°C. Cette
tendance est en accord avec d’autres proposées dans la littérature :

- (Lecroisey, Pineau, 1972) trouve un coefficient directeur de 0,08 mJ/m?/°C a température
ambiante pour des aciers ayant une gamme de composition chimique en poids entre 7% et 18%
de chrome et 11% et 20% de nickel.

- (Abrassart, 1973) calcule une pente de 0,1 mJ/m?/°C pour un acier 18Cr-7Ni-0.18C dans la
gamme de température entre 20°C et 330°C.

A propos des mesures au-dela de 300°C, nous pouvons ajouter a titre de simple commentaire que la
tendance a la stabilisation des valeurs d’EDE a environ 60 mJ/m? pourrait effectivement étre le signe
de linfluence du vieillissement, qui tend a faire saturer la largeur de dissociation.

En conclusion, on peut affirmer que nos mesures d’EDE entre 20°C et 300°C sont en bon accord avec
la littérature existante sur des nuances d’acier proches en composition.

Confrontation aux modeles de déformation existants

En préambule, il convient d’indiquer que nous considérons que les seuls mécanismes de déformation
expliquant la singularité de comportement sont ceux dont la manifestation, en fonction de la
température, est décrite au cours des Chapitre Il et 11l de ce manuscrit, a savoir :

- Une coexistence du maclage et du glissement des dislocations parfaites a 20°C,

- Une prédominance du glissement des dislocations parfaites a 200°C.
En outre, nous précisons que nous avons détecté I'activation du glissement dévié a 200°C par
I'observation en traction in-situ au MET d’événements de glissement dévié par les dislocations
(cf. Figure I.6) et par I'organisation du réseau de dislocations en cellules aprés traction a cette
température (cf. Figure 111.21).

On exclura une intervention du vieillissement dynamique, bien qu’il soit connu que celui-ci peut
entrainer une baisse des allongements homogene et total (Bouchaud et al., 1991). En effet, |'entrée
dans le domaine de vieillissement dynamique n’est détectée qu’a partir de 300°C sur les aciers de type
15-15Ti (S Venkadesan, Phaniraj, et al., 1992; Samuel et al., 2006). Donc, il nous parait peu
vraisemblable que ce phénomene soit a I'origine de la baisse des allongements entre 20°C et 200°C.
Ceci est confirmé par (Hong, 2004), qui avance que le vieillissement dynamique joue bien sur la
ductilité de I'acier 316L, mais seulement a partir de 250°C.

Les modeles de déformation des aciers austénitiques existants vont étre maintenant discutés avec une
attention particuliere vis-a-vis des circonstances d’activation du maclage, déja évoquées au Chapitre |
§ 1.4.2. Pour rappel, celles-ci sont susceptibles de dépendre des paramétres suivants :

a) L'énergie de Défaut d’Empilement (EDE),

b) La contrainte appliquée,

c) Couplage des deux parametres précédents.
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A 20°C, la présence du maclage mécanique s’explique aisément par une EDE faible de 27 mJ/m? ;
a 200°C, la disparition du maclage mécanique s’accompagne d’une élévation de 'EDE a 46 mJ/m?2. Ce
résultat est en accord avec 'apparition d’un seuil en EDE (correspondant au parameétre a)), qui
marquerait une transition entre les mécanismes de déformation. Ce seuil semble se situer entre 27 et
46 mJ/m?, ce qui est parfaitement compatible avec les valeurs suggérées dans la littérature aux
alentours de 35-40 mJ/m? (S Allain et al., 2004 ; Lee et al., 2010 ; Dumay et al., 2008 ; Sato et al., 1989 ;
Frommeyer et al., 2003 ; Kim et al., 2011).

A propos de I'approche purement en contrainte (parametre b)), la résistance maximale en traction du
15-15 Ti hypertrempé, exprimée en contrainte rationnelle, est de 870 MPa a 20°C et de 650 MPa a
200°C. Ainsi, si I'on souhaite définir une contrainte critique de maclage (o) pour le 15-15Ti
hypertrempé, elle doit se situer entre 650 et 870 MPa. Il est a noter que cette fourchette est plus
élevée que la valeur seuil de 600 MPa proposée par (Byun et al., 2003) sur un acier 316LN. Cette
approche ne peut donc étre considérée valide que si I'on fait I’hypothése d’une propension a macler
plus faible du 15-15Ti par rapport a celle du 316LN, dont 'origine reste a déterminer.

Enfin, le dernier modele s’appuie sur un couplage des approches en EDE et en contrainte (parameétre
c)) : il existerait une relation de proportionnalité, qui relie la valeur d’EDE a o (cf. équation (I. 14)).

Avec une EDE de 27 mJ/m? a 20°C, si on applique le coefficient proposé par (Byun, 2003) et égal a %,
14

alors o serait de 1135 MPa. Cette valeur est bien au-dessus du R, du 15-15Ti hypertrempé, méme en
rationnel. Par conséquent, la présente relation ne fonctionne pas pour notre nuance d’acier et ne
permet pas de justifier I'activation du maclage a 20°C. Deux raisons peuvent expliquer la faillite du
modele couplé :
- Le coefficient de proportionnalité proposé par (Byun, 2003), basé sur I'application de la formule
de Peach et Koehler sur les dislocations partielles dans I'acier 316, est trop élevé. A ce sujet,
(De Cooman et al., 2018 ; Park et al., 2010) notent que I’équation (I. 14) conduit effectivement
a une surestimation de agr. Par ailleurs, (Talonen, Hanninen, 2007) suggérent que I'estimation
de 'EDE a 14,2 mJ/m? faite par (Byun, 2003) pour I'acier 316 est erronée. Selon ces auteurs,
elle est trop faible et se situe plutdt dans une gamme supérieure a 20 mJ/m?2. Il conviendrait
donc de revoir la relation qui relie I'EDE a la contrainte critique de maclage.
- Il n’existe pas de relation simple entre I'EDE et la contrainte critique de maclage.

On vient de faire le constat que les modeéles pour prédire |'activation du maclage en fonction d’une
contrainte critique (parameétres b) et c)), tels qu’utilisés par certains auteurs pour des aciers 316
hypertrempés, ne sont pas directement applicable au 15-15Ti hypertrempé. De plus, la question de la
pertinence de l'utilisation d’une contrainte critique mérite d’étre soulevée : cette contrainte critique,
définie macroscopiquement selon une direction donnée pour un essai de traction uni-axial, est en effet
susceptible de différer fortement de la contrainte locale tridimensionnelle, vue par les grains,
notamment a cause de leurs orientations spécifiques et des interactions avec leurs voisins. De ce fait,
la contrainte locale est trés souvent largement supérieure a la contrainte macroscopique. En outre,
dans un matériau polycristallin, les contraintes locales demeurent trés difficiles a déterminer, rendant
peu pertinentes les approches en contrainte.

Au final, 'approche (a), reposant sur un seuil exprimé uniquement en terme d’EDE, nous semble la
plus adéquate pour prédire I'activation du maclage dans le 15-15Ti hypertrempé. Or, il a déja été
précisé qu’une faible EDE est une condition nécessaire, mais non suffisante pour activer le maclage
(Allain, 2004). Par conséquent, cette approche doit étre complétée en prenant en compte des
éléments supplémentaires.
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Proposition d’une compétition entre les mécanismes de maclage et de glissement dévié

L'approche en EDE doit étre enrichie en considérant I’énergie totale de tout le systéme durant la
déformation : lors d’un essai de traction, un matériau emmagasine principalement de I'énergie de
déformation élastique provenant de I'étirement des liaisons atomiques, di a la déformation appliquée.
Pour une meilleure stabilité, le matériau doit minimiser cette énergie, et il optera toujours pour
I’option la plus favorable énergétiquement.

Dans les métaux, le glissement des dislocations parfaites est souvent le mécanisme le plus efficace
pour y parvenir, car il permet un réarrangement local de la position des atomes a faible codt.
Cependant, il est susceptible d’étre entravé par la présence d’autres dislocations, atomes en soluté,
précipités, joint de grains, macles et défauts d’empilement. Quand cela se produit, il requiert une plus
grande quantité d’énergie pour opérer et il n’est plus nécessairement le mécanisme le plus favorable
pour libérer I'énergie de déformation élastique.

Les événements se produisant lors de la séquence de déformation in-situ présentée en Figure 1.5
(Chapitre II, § 3.2.2) peuvent étre analysés en suivant cette approche. La Figure Il.5 montre tout
d’abord une dislocation parfaite qui glisse librement dans un grain jusqu’a ce qu’elle rencontre un
défaut d’empilement, qui bloque son mouvement. A ce stade, la dislocation dispose de plusieurs
options : elle peut rester immobile, dévier dans un autre plan de glissement ou se dissocier en deux
dislocations partielles.

A 20°C, le glissement dévié est trop couteux énergétiqguement, donc ce n’est pas une possibilité
envisageable pour contourner I'obstacle. L'éprouvette continuant a étre déformée, I'énergie de
déformation élastique augmente jusqu’a ce que, localement, elle dépasse I'EDE. Il devient alors
énergétiquement plus favorable pour la dislocation de se dissocier, le glissement de la dislocation
partielle de téte entrainant la formation d’un défaut d’empilement sur la Figure 11.5(b).

Dans l'acier 15-15Ti hypertrempé, 'EDE est de seulement 27 mJ/m? a 20°C; ainsi I'énergie de
déformation élastique peut atteindre aisément cette valeur et rendre favorable la nucléation des
dislocations partielles dont le glissement génere des défauts d’empilements et, par accumulation, des
macles.

A contrario, a la température de 200°C, 'EDE s’éléve a 46 mJ/m?; ceci a pour effet d’augmenter
fortement le niveau d’énergie de déformation élastique minimal indispensable a la nucléation des
dislocations partielles. En paralléle, I'énergie requise aux dislocations parfaites pour dévier diminue
avec la température. Le glissement dévié devient donc le mécanisme de déformation le plus favorable
énergiquement, tandis que le maclage I’est de moins en moins.

En conclusion, dés que le glissement libre d’'une majorité des dislocations parfaites est entravé, des
mécanismes alternatifs de déformation de I'acier 15-15Ti hypertrempé entrent en jeu: a 20°C, le
maclage est le plus favorable, remplacé a 200°C par le glissement dévié.

Conséguence sur les propriétés macroscopiques

Au cours de ce manuscrit, nous avons souligné la coexistence du glissement de dislocations parfaites
et du maclage mécanique. Dés lors, ces deux mécanismes doivent interagir entre eux et il est possible
de citer a titre d’exemple la présence d’enchevétrement de dislocations contre les joints de macles,
comme observé en Figure I11.21(b) (Chapitre I, § 2.2.2.3). Les macles sont de ce fait des obstacles
bloquant le déplacement des dislocations au méme titre que les joints de grain et viennent donc
contribuer au durcissement de la microstructure. Par conséquent, le phénomeéne d’effet Hall-Petch
dynamique, évoqué au Chapitre | § 1.4.3, se produit sur le 15-15Ti hypertrempé et permet
probablement d’expliquer la ductilité accrue a 20°C.
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A 200°C, le maclage mécanique disparait et la déformation est alors uniquement assurée par le
glissement des dislocations parfaites. Par ailleurs, le glissement dévié devient énergétiquement
favorable a cette température, ce qui permet aux dislocations de contourner les obstacles de maniere
plus aisée. De plus, il facilite la recombinaison et le réarrangement des dislocations en cellules comme
celles vues en Figure 111.21(c) et (d) (Chapitre Ill, § 2.2.2.3). Tous ces éléments combinés limitent donc
fortement le coefficient d’écrouissage de |'acier, ce qui favorise une localisation rapide de la
déformation et I'apparition d’une striction conduisant a une rupture prématurée.

2.1.2. Dépendance des mécanismes de déformation vis-a-vis de

I’orientation cristallographique a 20°C
En plus d’'une dépendance en température, le maclage présente une dépendance vis-a-vis de
I’orientation cristallographique (Cf. Chapitre Il § 2.2.1.2). En effet, lors d’un essai de traction uni-axial
a 20°C sur le 15-15Ti hypertrempé, nous avons observé que :
- Les grains, dénommés de type | et dont la direction <001> est parallele a celle en traction, ne
sont pas sujet au maclage et se déforment uniquement par le biais des dislocations parfaites.
- Les grains, dénommés de type Il et dont la direction <111> est paralléle a celle traction, se
déforment a la fois par glissement des dislocations parfaites et par maclage.

Cette dépendance est trés largement documentée dans la littérature et s’explique généralement par
les valeurs du facteur de Schmid (Oh et al., 2013 ; Lee, 2012 ; Yang et al., 2006 ; Beladi et al., 2011).

Le Tableau V. 1 rassemble les valeurs du facteur de Schmid maximum des dislocations parfaites et
partielles glissant dans le plan de glissement primaire, selon le type de grains.

On remarque principalement que, pour les grains de type |, le facteur de Schmid maximal des
dislocations partielles de téte est a la fois plus petit que le facteur de Schmid maximal des dislocations
parfaites et des dislocations partielles de queue. Pour les grains de type Il, c’est le contraire : le facteur
de Schmid des dislocations partielles de téte est le plus grand.

Facteur de Schmid maximum

T d i Dislocati tiell
ype de grains Dislocations parfaites _ islocations partielles
de téte de queue
| 0,41 0,23 0,47
I 0,28 0,31 0,16

Tableau V. 1 : Valeurs des facteurs de Schmid maximums des dislocations parfaites et partielles en fonction du type de grains
pour un essai de traction uni-axial.

Ce constat mene a des interprétations différentes pour expliquer la dépendance en orientation du
maclage :

- (Karaman et al., 1998 ; 2000 ; Kuprekova et al., 2008) proposent une EDE effective, qui serait

dépendante de 'orientation des grains. Les auteurs prennent en compte dans le calcul de cette
EDE effective la différence entre les facteurs de Schmid maximum des dislocations partielles de
queue et de téte. Si la différence est :

o Positive (cas des grains de type 1), alors 'EDE du grain est augmentée,

o) Négative (cas des grains de type Il), alors I'EDE du grain est abaissée.
L'EDE effective des grains de type | étant plus importante, c’est la raison pour laquelle ils ne
maclent pas.
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Cependant cette hypothése préte a controverse étant donné que I'EDE se définit comme une
grandeur physico-chimique intrinseque, principalement liée a la composition de la phase, de ce
fait elle devrait donc étre indépendante de I'orientation des grains

- D’apres d’autres auteurs (Copley, Kear, 1968 ; Goodchild et al., 1970), la formation des défauts
d’empilement s’effectue de maniere totalement indépendante de l'orientation des grains.
Cependant, leur croissance est liée aux facteurs de Schmid des dislocations partielles les
délimitant.

Dans le cas des grains de type Il, comme le facteur maximal des dislocations partielles de téte
est environ deux fois plus grand que celui des dislocations partielles de queue, alors le
glissement de la dislocation partielle de téte est favorisé dans les grains. Par conséquent, la taille
des défauts d’empilement ne cesse de croitre et, par multiplication des dislocations partielles,
aboutit a la formation de macles mécaniques traversant entierement les grains.

Dans le cas des grains de type |, la situation inverse se produit : comme le glissement de la
dislocation partielle de queue est plus favorable, la tendance est a la fermeture du défaut
d’empilement, ce qui ne permet pas le maclage.

Cette hypothese semble bien plus probable que la premiére. Elle peut méme étre généralisée au
facteur de Schmid des dislocations parfaites en tenant compte du principe de minimisation de I'énergie
totale du systéme, que nous avons suggéré au paragraphe précédent. En effet, au regard des grains de
type |, comme le facteur de Schmid maximal des dislocations parfaites est beaucoup plus important
que celui des dislocations partielles de téte, le glissement des dislocations parfaites reste le mécanisme
le plus favorable énergétiquement pour libérer I'énergie de déformation élastique, méme s'il est
entravé par des obstacles.

A l'opposé, dans les grains de type Il, comme le facteur de Schmid des dislocations partielles de téte
est le plus grand, c’est alors le glissement des dislocations partielles de téte, qui est le mécanisme le
plus favorable énergétiquement. Cependant, ceci est vérifié uniquement si la création d’un défaut
d’empilement est moins couteuse que le glissement des dislocations parfaites.

2.2. Compréhension des mécanismes de déformation du 15-
15Ti AIM1

Dans notre étude, peu de caractérisations ont été effectuées sur le 15-15Ti a I’état écroui, i.e. le 15-
15Ti AIM1, a cause de la difficulté a étudier une microstructure trés déformée et contenant une forte
densité de défauts.

C’est la raison pour laquelle la plupart des résultats sur les mécanismes de déformation sont issus
d’analyses menées sur le 15-15Ti a I’état hypertrempé. Cependant, il reste a savoir dans quelle mesure
ces résultats sont transposables a I'état écroui 20%.

2.2.1. Transposition des mécanismes de déformation a I'état écroui 20%

Aspects macroscopiques

Dans la mesure ol le procédé d’étirage consiste en la traction de tubes au travers d’une filiere, des
points communs peuvent étre établis entre la traction uni-axiale et I'étirage. Par exemple, en
appliquant la loi de la conservation du volume de matiéere lors de la déformation plastique, un taux
d’écrouissage par étirage de 20% entraine un allongement des tubes de 28,5%. Pour confirmer cela au
niveau macroscopique, nous avons procédé a une analyse des courbes de traction a 20°C.

136



Chapitre V : Discussion, conclusion et perspectives

La Figure V. 2 présente la comparaison des courbes de contrainte-déformation rationnelles a 20°C des
états hypertrempé et écroui issues des essais de traction du Chapitre Ill. Si I'on translate
horizontalement la courbe de I'état écroui jusqu’a 0,25 d’allongement rationnel, on remarque que les
deux courbes se superposent parfaitement I'une sur I'autre. A ce stade, précisons qu’une déformation
rationnelle de 0,25 correspond effectivement a une déformation nominale de 28,5%. Cela
suggere que :
- Un écrouissage en étirage de 20% semble étre équivalent du point de vue de la courbe
mécanique macroscopique a une déformation en traction uni-axiale de 0,25 en rationnel ou
28,5% en nominal ;
- Les coefficients d’écrouissage sont les mémes entre un essai de traction et une passe d’étirage.
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Figure V. 2 : Comparaison des courbes rationnelles a 20°C des états hypertrempé et écroui 20%.

Il existe donc de fortes similarités de comportement en traction pour I'état écroui et hypertrempé.
Cependant, il s’agit uniquement du point de vue macroscopique et une étude plus approfondie a
I’échelle microscopique s’avere nécessaire pour corroborer cela.

Aspects microscopiques

A I'échelle microscopique, I'EDE a été identifiée au paragraphe 2.1.1 comme le parameétre clé, qui
controle les mécanismes de déformation du 15-15Ti hypertrempé entre 20°C et 200°C. Il est important
de s’assurer que cette grandeur physico-chimique est bien indépendante du taux d’écrouissage, afin
de transposer a I'état écroui les conclusions avancées pour I'état hypertrempé.

Au premier abord, il n’est pas a exclure que I'EDE puisse étre influencée par I'environnement
microstructural local. De nombreux auteurs (Curtze, Kuokkala, 2010 ; Ferreira, Millner, 1998) font
précisément la différence entre une EDE idéale, qui est uniquement liée a la composition chimique de
I'acier et une EDE réelle, qui est en plus dépendante de I'énergie de déformation élastique
emmagasinée. En effet, lorsque la densité de défauts augmente fortement dans la microstructure, la
possibilité des défauts d’empilement de se former et de s’étendre dans les grains parait plus difficile,
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ce qui aurait tendance a provoquer une hausse de I'EDE réelle du matériau. Cependant, (Pierce et al.,
2014) a réussi a quantifier la différence entre I'EDE réelle et idéale et elle n’excéde pas 1 a 4 mJ/m?2.
Considérant une valeur d’'EDE de 27 mJ/m? pour le 15-15Ti a 20°C, une variation maximale de + 4 mJ/m?
ne peut pas entrainer de modifications majeures des mécanismes de déformation. Ceci est confirmé
par les caractérisations EBSD post-mortem des éprouvettes bi-jambes (Cf. Chapitre Il - Figure Ill. 11) :
si 'EDE du 15-15Ti AIM1 a I'état a réception était bien plus élevée que la valeur citée précédemment,
alors le maclage deviendrait beaucoup plus rare a 20°C, or ce n’est pas ce qui est observé.

Par ailleurs, une hausse de I'EDE corrélée avec le taux de déformation est généralement en lien avec
une surestimation de la valeur par la technique de mesure employée. Par exemple, la méthode dite
des « dislocations isolées », qui consiste a mesurer la largeur de dissociation naturelle des dislocations,
est fortement influencée par les contraintes subies par les dislocations (Lu et al., 2016). Concernant la
technique de la mesure de la taille des nceuds de dislocations que nous avons utilisée, elle est au
contraire faiblement sujette a I'environnement microstructural local, car les nceuds de dislocations
correspondent a une structure trés stable du réseau de dislocations (Whelan, 1959).

Enfin, d’'une maniére plus générale, nous avons déja précisé au § 2.1.2 que I'EDE était une grandeur
intrinséque au matériau, il est donc peu probable qu’elle soit dépendante du taux de déformation de
I"acier.

2.2.2. Limite de la transposition des résultats

Aspects macroscopiques

De la méme maniére que dans le paragraphe précédent, nous allons voir maintenant la limite de la
transposition des résultats a I’échelle macroscopique en utilisant les courbes de traction. Nous nous
intéressons dans ce cas a la température de 200°C.
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Figure V. 3 : Comparaison des courbes rationnelles a 200°C des états hypertrempé et écroui 20%
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La Figure V. 3 présente la comparaison des courbes de contrainte-déformation rationnelles a 200°C
des états hypertrempé et écroui issues des essais de traction du Chapitre Ill. Si I'on translate
horizontalement pareillement a la Figure V. 2 la courbe de I'état écroui jusqu’a 0,25 d’allongement
rationnel, on observe alors que les deux courbes sont trés différentes et ne se superposent plus du
tout. Cette différence de comportement s’explique trivialement par le fait que I'état écroui est en
réalité déformé au préalable par étirage a 20°C.

Pour évaluer I'effet d'un étirage sur le comportement mécanique, nous avons tenté d’en reproduire
|’effet par un essai de traction uni-axial « composite ». La procédure expérimentale est la méme que
celle décrite au Chapitre Ill § 1.2.1 a I'exception que la machine de traction est programmeée pour
arréter le déplacement du vérin aprés une certaine déformation (ici en I'occurrence égale a 0,25 en
rationnel). Les résultats de cette expérience sont présentés en Figure V. 4.

On observe sur la figure :

- En pointillés bleus, la courbe rationnelle de traction (issue du Chapitre Ill) jusqu’a rupture de
I’état hypertrempé déformé a 20°Ca € = 10”1 s~ (vitesse représentative de la déformation
des tubes sur le banc d’étirage) ;

- En pointillés rouges, la courbe rationnelle de traction (issue du Chapitre Ill) jusqu’a rupture de
I’état hypertrempé déformé a 200°C a ¢ = 3.10~* s~ (conditions quasi-statiques).
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Figure V. 4 : Courbe de traction rationnelle de I'essai interrompu jusqu’d 0,25 d’allongement @ 20°C & ¢ = 10~ 1 s, puis
prolongé jusqu’a rupture & 200°C a é=3.10~*s~1, comparée a celles de I'état hypertrempé déformé a 20°C a ¢ = 101 s~1
etd200°Caé=3.10"*s1.

Il est également tracée sur la figure la courbe de I’essai « composite », apparaissant comme une courbe
continue découpée en 3 segments :
- Le premier segment, i (ligne bleue continue), représente la reproduction de I'étirage. Il s’agit
d’un essai effectué a ¢ = 10715~ jusqu’a 0,25 d’allongement rationnel a 20°C sur une
éprouvette bi-jambe hypertrempée ;
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- Le deuxiéme segment, ii (ligne noire continue), représente une phase de décharge de
I’éprouvette et de chauffe du four de 20 a 200°C ;

- Letroisieme segment, iii (ligne rouge continue), représente la reprise de |'essai a 200°C jusqu’a
rupture a la vitesse ¢ = 3.10"* s~ 1.

Aprés interruption de I'essai @ € = 10"1s™1 a4 20°C (segment i), décharge puis chauffe a 200°C
(segment ii), on constate que la courbe de traction du prolongement de I'essaia ¢ = 3.107*s™ 1 3
200°C (segment iii) se rapproche et tend vers celle de I’état hypertempé testé a8 ¢ = 3.107*s7 1 3
200°C (courbe en pointillés rouge).

Autrement dit, cela signifie que I'acier peut continuer a se déformer a 200°C en adoptant les

mécanismes d’écrouissage actifs a cette température malgré la pré-déformation a 20°C.

D’une maniere plus précise, il est maintenant possible de comparer directement les courbes des essais
de traction a 200°C suivantes :
- L’état écroui par étirage (courbe bleue sur la Figure V. 3),
- L’état pré-déformé en traction uni-axiale jusqu’a 0,25 d’allongement rationnel a 20°C (seg. iii
sur la Figure V. 4).

Cette comparaison est effectuée sur la Figure V. 5. On observe alors que la courbe de I'état
pré-déformé en traction se situe au-dessous de la courbe de I'état écroui (par étirage) en terme de
contrainte. Cela signifie que la pré-déformation a 20°C en traction uni-axiale ne permet pas de générer
parfaitement le niveau d’écrouissage introduit par un étirage. De plus, I'allongement homogéne de
I’état pré-déformé est plus de trois fois supérieur a celui de I'état écroui (0,032 contre 0,009).
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Figure V. 5: Comparaison des courbes des essais de traction a 200°C de I’état écroui et pré-déformé en traction (¢ =
3.107*s71).
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Par conséquent, la traction uni-axiale est insuffisante pour reproduire un étirage et il existe donc
une spécificité propre a ce mode de déformation, qui justifie le comportement a 200°C. Elle va étre
discutée au prochain paragraphe.

Aspects microscopiques

La différence majeure entre une passe d’étirage et un essai de traction concerne la nature de la
direction des contraintes : lors d’un essai de traction, la contrainte est appliquée de maniére uni-axiale
en tension sur I'éprouvette. Dans le procédé d’étirage, la composante en tension est toujours présente
dans la direction axiale des tubes, mais il faut également ajouter une composante de compression dans
la direction radiale liée a la pression de contact au niveau de la filiere. Nous pouvons alors nous poser
la question de quel est I'effet d’une telle composante sur la microstructure du 15-15Ti.

Rappelons tout d’abord que la direction de la contrainte vient directement influer sur les systémes de
glissement et de maclage qui s’activent durant la déformation. Or, I'activation de ces derniers est régie
par le facteur de Schmid. Le Tableau V. 2 rassemble donc les valeurs des facteurs de Schmid maximum
des dislocations parfaites et partielles selon le type de grains pour une sollicitation en compression.

Par rapport au Tableau V. 1, les facteurs de Schmid des dislocations parfaites sont inchangés mais la
situation est différente pour les dislocations partielles. Pour les grains de type |, le facteur de Schmid
maximal des dislocations partielles de téte augmente fortement et vient dépasser celui des
dislocations parfaites. Ainsi, lors d’une sollicitation en compression, c’est le maclage qui est le
mécanisme de déformation énergétiguement favorable dans ces grains. Au contrainte, dans les grains
de type ll, le facteur de Schmid maximal des dislocations partielles de téte baisse et devient inférieur
a celui des dislocations parfaites. Par conséquent, le maclage n’est plus favorable énergétiquement et
ces grains doivent se déformer uniquement par glissement des dislocations parfaites.

Facteur de Schmid maximum

Type de grains Dislocations partielles
yp gral Dislocations parfaites ~ : : part
de téte de queue
| 0,41 0,47 0,23
I 0,28 0,16 0,31

Tableau V. 2 : Valeurs des facteurs de Schmid maximums des dislocations parfaites et partielles en fonction du type de grains
pour une sollicitation en compression.

Par conséquent, le procédé d’étirage, combinant a la fois traction et compression, est susceptible
d’aboutir au maclage de tous les grains (et pas seulement ceux de type Il comme lors des essais de
traction). Méme si cela ne transparait pas clairement sur la cartographie EBSD du 15-15Ti AIM1 a I'état
de réception (Chapitre Il - Figure lll. 11(a)), des grains de type | maclés sont bien présents dans la
microstructure brute d’écrouissage. Par exemple, la Figure V. 6 montre un grain proche d’une
orientation <001> avec deux systémes de maclage activés.

La question est maintenant de savoir quel est le devenir de ces macles dans les grains de type | lors
d’un essai de traction uni-axial ou elles ne sont pas supposées se former.

Dans la mesure ou elles correspondent a des systemes de maclage qui ne peuvent plus s’activer, on
peut penser qu’elles restent présentes sans évoluer. Dans ce cas, leur role se limite a réduire la taille
initiale des grains de type I, ce qui provoque tout de méme un durcissement supérieur de la
microstructure par rapport a I'état hypertrempé par effet Hall-Petch « statique ».
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Figure V. 6 : Cartographie EBSD (IPF+ 1Q) présentant un grain de type | maclé dans un tube de gaine en 15-15Ti AIM1 a I’état
a réception.

Bien que nous n’ayons pas réalisé d’étirage a 200°C, il nous semble plausible d’avancer que le maclage
mécanique possible dans tous les grains durant I'étirage a 20°C est I’élément le plus défavorable pour
la ductilité de I'état écroui a cette température. En effet, cela permet d’introduire une quantité
importante de défauts dans la microstructure, qui est nettement supérieure a ce que pourrait stocker
le matériau si le maclage n’était pas activé. Ainsi, dés le début de I'essai a 200°C, la microstructure se
retrouve trés chargée voire saturée en défauts, et comme aucun mécanisme de durcissement n’est
disponible pour en emmagasiner plus, la déformation se localise trés précocement.

En conclusion, les résultats obtenus sur le 15-15Ti hypertrempé sont bien transposables au 15-15Ti
AIM1, sous réserve d’une spécificité liée aux contraintes de compression présentes lors du procédé
d’étirage.

2.2.3. Eléments de discussion du comportement en traction au-dela de

200°C et comparaison avec |'état hypertrempé
Des évolutions différentes de comportement ont été constatées entre I'état écroui et hypertrempé
pour les températures de 200°C a 600°C : les valeurs d’allongements homogéne et total augmentent
dans I’état écroui alors qu’elles se stabilisent dans I'état hypertrempé.

- Pour I'état écroui, 'augmentation des allongements pourrait éventuellement étre liée a une
réactivation du maclage, sous réserve d’une I'EDE suffisamment basse. Or, méme si nous avons
vu au § 2.1.1 que les mesures d’EDE sont moins fiables a partir de 300°C, il est clair que la
tendance est croissante avec I'augmentation de température. Cette hypothese parait donc peu
probable, d’autant plus qu’une augmentation des allongements n’est pas constatée sur |'état
hypertrempé. Une autre hypothése est de considérer qu’une augmentation naturelle de la
ductilité survient avec la température. En effet, nous avons observé une organisation des
dislocations en cellules aprés des essais a 200°C (Cf. Chapitre IlI - Figure I11.21), qui témoigne déja
d’une grande mobilité des dislocations dés cette température. A plus hautes températures, on
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peut présumer que la mobilité des dislocations s’accroit encore plus grace a une intensification
du glissement dévié et a I'apparition de la montée. Ainsi, les dislocations ont une plus grande
facilité a s’annihiler entre elles, ce qui augmente la restauration dynamique. La quantité de
dislocations s’accroit donc plus lentement et un allongement homogene plus important est
nécessaire pour atteindre la saturation en défauts.

- Pour I'état hypertrempé, le méme phénomene devrait se produire mais cet état est beaucoup
plus sensible au vieillissement dynamique que I'état écroui. En effet, la quantité de solutés
mobiles a diffuser est la méme pour les deux états, mais I'état écroui contient déja initialement
une forte densité de dislocations immobiles, qui forment des foréts dans chaque grain et qui ne
participent pas a la déformation. Ces dislocations captent une grande proportion de solutés et
seulement une faible partie d’entre eux interagissent alors avec les dislocations mobiles. Dans
le cas de I'état hypertrempé, les solutés mobiles ne peuvent diffuser au contraire que sur les
dislocations mobiles, entrainant des mécanismes d’ancrage et de désancrage trés puissants. Par
conséquent, les dislocations perdent en mobilité et une contrainte supérieure est requise pour
les déplacer. Ceci expliquerait le maintien a des valeurs presque constantes des allongements
homogene et total, ainsi que de la résistance maximale sur toute la plage de température du
vieillissement dynamique, c’est-a-dire de 300°C a 600°C.

2.3. Compréhension de ['évolution du comportement en
traction aprés vieillissement (400°C-600°C)

L'amélioration des propriétés mécaniques et notamment le regain important d’allongement aprés
vieillissement sur le 15-15Ti AIM1 (I'état écroui) peuvent s’expliquer par les évolutions
microstructurales identifiées dans le chapitre IV.

Sachant que la restauration est trés faible dans ces conditions de vieillissement, elle ne peut pas
consister en une cause valable pour justifier I'évolution du comportement, méme si elle a été
envisagée a de nombreuses reprises au cours de la thése. En effet, si I'on suppose une activité de
restauration, la densité de dislocations initiales du 15-15Ti AIM1 devrait diminuer. De ce fait, il serait
possible de stocker de nouvelles dislocations lors de I'essai de traction, et donc d’augmenter
I'allongement. Par ailleurs, cette conjecture implique une baisse de la limité d’élasticité, or c’est bien
le contraire qui se produit.

L'amélioration des propriétés mécaniques pourrait plutét étre liée a la précipitation intervenant lors
du vieillissement. A ce stade, il convient tout d’abord de rappeler quels sont les précipités pouvant se
former lors d’un vieillissement hors flux :

- D’apres nos examens au MET, nous détectons la présence de nano TiC dés 550°C aprés 1000
heures de traitement. Ils ont également pu étre observés a 500°C aprés une durée de 5000
heures.

- La dissolution sélective suivie d’'une analyse de phase en DRX montre I'apparition de carbure
de chrome (Cr23Cs) de taille grossiére (>100 nm) dés 1000 heures de vieillissement a 500°C.
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Figure V. 7 : Cartographies EBSD (IPF+IQ) des tubes de gaine en 15-15Ti AIM1 a I’état initial pour a); testé a 200°C jusqu’a
Ag = 1,25% pour b) ; vieillis 1000 h a 500°C puis testé a 200°C jusqu’a Ag= 12,5% pour c).

Une hypothese intéressante, mentionnée dans la littérature, est la possible variation de I'EDE apres
vieillissement. Sur un acier 316 contenant de la ferrite résiduelle, (Lach et al., 2017) observent une
diminution simultanée du R et de Ag apres 1500 heures de traitement thermique a 400°C. Les auteurs
invoquent alors que la décomposition de la ferrite résiduelle durant le vieillissement vient entrainer
une hausse de I'EDE de la matrice austénitique. La propension de I'acier a macler devient plus faible et
il en découle un durcissement moindre de la microstructure. Par conséquent, la localisation de la
déformation s’effectue plus rapidement a la fois en termes de contrainte et d’allongement.

Dans le cas du 15-15Ti AIM1, nous pouvons postuler que I'inverse se produit. En effet, selon I'équation
(1.9) qui prédit I'EDE des alliages en fonction de leur composition chimique, le carbone est I'élément
qui a le plus tendance a faire augmenter I'EDE. Ainsi, s’il précipite sous forme de carbures, il n’est plus
présent en solution solide, et dés lors I'EDE devrait diminuer. Le maclage deviendrait trés
énergétiquement favorable, méme a 200°C, ce qui expliquerait la hausse d’allongement aussi
importante a cette température aprés vieillissement.
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Pour vérifier cette hypothése, nous avons procédé a des caractérisations post-mortem des éprouvettes
de traction par EBSD. La Figure V. 7(a) et la Figure V. 7(b) présentent en guise de rappel respectivement
la cartographie du 15-15Ti AIM1 a I'état a réception et aprés traction a 200°C jusqu’a la valeur
d’allongement homogéne. La Figure V. 7(c) montre quant a elle la cartographie du 15-15Ti AIM1 vieilli
1000 h a 500°C et testé ensuite en traction a 200°C jusqu’a la valeur d’allongement homogene (il est a
noter que Ag a été multiplié par 10 par rapport a |’état initial).

On observe sur la Figure V. 7(c) des traces de maclage, mais celles-ci ne sont pas plus nombreuses que
sur les Figure V. 7(a) et (b). Elles semblent méme au contraire étre présentes en plus faible quantité.
Ces observations ne vont pas dans le sens d’une activation du maclage a 200°C pour un état vieilli. Par
conséquent, I'hypothése d’'une baisse de I'EDE en lien avec la précipitation de carbures n’est pas
confirmée par nos observations.

La derniere hypothése envisageable est que les précipités de TiC ont un rdle dans le regain de
I"allongement. Ce role peut consister en une stabilisation du réseau de dislocations initial : en germant,
les précipités figent totalement les dislocations introduites par I'écrouissage. Elles ne peuvent plus
interagir et surtout s’annihiler avec les nouvelles dislocations issues de la déformation en traction.
Ainsi, la restauration dynamique des dislocations mobiles est ralentie et il est donc possible d’en
stocker plus (Kocks, Mecking, 2003). Cela durcit davantage la microstructure, ce qui retarde la
localisation de la déformation et la rupture de I'éprouvette.

Ce phénomeéne est particulierement efficace pour I'écrouissage, voire plus que le maclage. En effet,
cela est clairement traduit par I'augmentation trés importante du coefficient d’écrouissage n apres
vieillissement, tel que le montre la Figure IV. 18.

Enfin, les meilleures propriétés mécaniques sont obtenues aprés un vieillissement de 1000 h a 500°C,
ce qui suggére que c’est dans ces conditions que les distributions dimensionnelle et spatiale sont les
plus efficaces. Dans ce cas, il est nécessaire de préciser que les précipités sont encore trop petits pour
étre détectés au MET conventionnel.
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3. Conclusion

Les objectifs de la thése étaient, en premier lieu, d’élucider I'origine de la baisse de ductilité (en termes
de Ag et At) entre 20°C et 200°C du 15-15Ti AIM1.
Nous avons pu établir que cette singularité de comportement est en lien avec une évolution des
mécanismes de déformation pour I'état hypertrempé. Nous avons montré :
- Une coexistence du maclage et du glissement de dislocations parfaites a 20°C;
- Une prédominance du glissement de dislocations parfaites associée a du glissement dévié a
200°C;
- Une hausse continue de I'Energie de Défaut d’Empilement (EDE) entre 20°C et 200°C, avec des
valeurs respectivement de 27 mJ/m? et de 46 mJ/m?.
Ainsi, nous avons décelé que l'évolution des mécanismes de déformation entre 20°C et 200°C
s’explique par une compétition entre le maclage et le glissement dévié pour minimiser I'énergie totale
du matériau.
L’activation du maclage a 20°C conduit a un durcissement important de la microstructure par effet
Hall-Petch dynamique, ce qui se traduit par une ductilité élevée. Au contraire, I'activation du
glissement dévié associée a la disparition du maclage a 200°C résulte en un durcissement limité de la
microstructure, responsable d’une localisation précoce de la déformation.
Ensuite, la transposabilité de ces résultats pour I'état écroui 20%, correspondant a la spécification
15-15Ti AIM1, a été étudiée. Les raisons a |'origine d’une exacerbation de la singularité sur cet état
métallurgique particulier ont été aussi envisagées.

En second lieu, les objectifs de la these étaient d’étudier I'influence d’un vieillissement hors flux dans
une gamme de température comprise entre 400°C et 600°C sur les évolutions microstructurales et sur
le comportement en traction incluant la singularité de comportement.

Pour des vieillissements entre 400°C et 600°C et des temps de maintien allant jusqu’a 1000 h, on ne
percoit pas d’indice notable d’une évolution du réseau de dislocations. En revanche, des examens au
MET permettent de déterminer un seuil d’apparition des carbures de titane (TiC) nanométriques pour
un maintien isotherme de 5000 h a 500°C. La taille moyenne et la fraction volumique de ces nano-
précipités sont croissantes quand la température de vieillissement augmente entre 500°C et 600°C. De
plus, il semble d’aprées nos observations que les TiC germent tous de maniére quasi-simultanée.

En traction, on constate apres vieillissement une nette amélioration du comportement mécanique en
termes de résistance mécanique (Rm) et surtout de ductilité (Ag et A¢). Il est a noter que le gain trés
significatif en ductilité, constatée sur toute la plage de température testée (entre 20°C et 400°C), est
couplé a une augmentation du coefficient d’écrouissage. Cela pourrait s’expliquer par des évolutions
chimiques en lien avec la précipitation de carbures de titane nanométriques.
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4. Perspectives

Au vu de la réponse aux objectifs fixés et des éléments laissés sans réponse ou qui sont apparus lors
de I'étude, il convient d’éclaircir encore quelques points dans les domaines de la compréhension des
mécanismes de déformation, de la caractérisation de I'effet d’un vieillissement hors flux et de
I’optimisation de la gamme de fabrication du 15-15Ti AIM1.

Au cours de la these, I'étude des mécanismes de déformation s’est faite uniquement par la réalisation
d’essais de traction, en particulier dans la direction axiale des tubes. Or, ce type de sollicitation n’est
pas la plus représentative de celles vues par les gaines en réacteur. |l serait intéressant de procéder a
d’autres types d’essais mécaniques et de comparer les résultats. Dans un premier temps, des essais
sur géométrie anneau pourraient étre menés, afin d’investiguer les mécanismes de déformation
lorsque les tubes sont sollicités en direction circonférentielle. Dans un second temps, des essais de
type EDC (Expansion Due a la Compression), qui consistent a placer a I'intérieur des tubes un matériau
mou comme de I'aluminium et ensuite a le comprimer pour exercer une pression sur les tubes, sont a
envisager pour une meilleure représentativité des conditions en réacteur.

D’autre part, une donnée s’est avérée manquante pour procéder a une analyse véritablement
guantitative des microstructures aprés déformation : aucun comptage ou recensement du nombre de
macles mécaniques n’a été effectué lors des travaux, principalement a cause d’une grande difficulté a
les détecter. Néanmoins, quelques méthodes seraient a tester comme le traitement de clichés de
micrographies optiques aprés attaque chimique pouvant permettre une estimation de la fraction
surfacique de grains maclés (Garnier, 2007). D’autres méthodes ont également été développées
récemment sur les aciers TWIP pour palier a ce probléme. Par exemple, les recherches de (Collet, 2009)
proposent de déconvoluer un terme de probabilité de défaut d’empilement dans les largeurs de raies
de diffraction en rayon X, qui permet de remonter a la densité de macles. D’une autre fagon, (Barbier,
2009) suggére de combiner I'EBSD, qui détermine bien les orientations des grains mais pas celles des
macles, avec la DRX, qui donne les orientations du matériau indistinctement pour les grains et les
macles. Ainsi, pour un domaine d’orientation donné, la différence entre la fraction volumique de
matériaux évaluée par DRX et EBSD, est égale a la fraction de macle de ce domaine.

Concernant I'étude de l'influence d’un vieillissement thermique hors flux, elle a montré le réle
primordial des nano-précipités de TiC sur le comportement mécanique des tubes de gaine en
15-15Ti AIM1. Cependant, I'examen de ces précipités s’est limité a des observations au MET sur
qguelques états vieillis et se doit donc d’étre affinée. Leur taille et leur densité pourraient étre
déterminées de maniere précise en utilisant la technique de diffusion des rayons X aux petits angles
(Small Angle X-ray Scattering, SAXS). Par ailleurs, des analyses en Sonde Atomique Tomographique
(SAT) permettraient de mieux connaitre leur nature chimique, ainsi que de détecter les clusters de
taille sub-nanométrique, précurseurs des TiC.

Compte-tenu qu’aucun vieillissement sous flux n’a pu étre réalisé pendant la these, des campagnes
d’irradiations aux ions pourraient étre envisagées. Elles apporteraient des renseignements précieux
sur l'influence de l'irradiation aux températures les plus basses des conditions de service en réacteur,
ou un pic de gonflement persiste toujours. Il serait particulierement intéressant de vérifier quelle est
I’évolution des propriétés en traction apres un vieillissement sous flux.

Enfin, dans un cadre plus large, notre étude ouvre la voie a de nouvelles réflexions en lien avec la
spécification du 15-15Ti AIM1 et notamment la gamme de fabrication et la composition chimique.
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Les travaux de thése ont mis en avant que les TiC secondaires nanométriques, favorables pour la
résistance au gonflement, ont une cinétique de précipitation tres lente en dessous de 550°C et ceci
pourrait favoriser la persistance du « gonflement de premiere bosse » a ces températures.

Sur la base de ce constat, un traitement thermique sur les gaines faiblement écrouies pourrait
permettre I'introduction de ces fins précipités de TiC dans la microstructure avant a la mise en
réacteur. Par exemple, un post-traitement a la température de 600°C présenterait I'intérét de
permettre une précipitation suffisamment rapide tout en préservant le réseau de dislocations.
Cependant, les caractérisations menées sur les états vieillis entre 400°C et 600°C se sont
principalement focalisées sur une durée de 1000 h, qui correspond a une durée incompatible avec
une gamme de fabrication industrielle. Il serait judicieux de tester des temps plus courts de I'ordre
de quelques heures et d’effectuer de nouvelles caractérisations, en mettant I'accent sur le
comportement sous irradiation. En effet, la stabilité des TiC d’origine thermique reste encore a
démontrer sous flux. Il convient donc de s’assurer qu’un tel post-traitement n’est pas un effet
inverse a celui recherché en appauvrissant trop tot la matrice en éléments inhibiteurs de
gonflement.

Par ailleurs, a la lumiéere des résultats obtenus montrant une évolution sensible du comportement
en traction des états vieillis par rapport a I’état écroui 20%, nous pouvons recommander de bien
prendre en compte et tracer le cycle thermique qui sera vu par la gaine avant sa mise en réacteur,
pendant les étapes de montage des aiguilles, puis de transport et de stockage des faisceaux
d’aiguilles. En effet, durant ses étapes la gaine au contact des pastilles de combustible peut
s’échauffer jusqu’a des températures élevées pouvant atteindre 500°C. Auquel cas, le
post-traitement évoqué plus avant pourrait étre subi avant la mise en service et il serait pertinent
de tester sous flux un tel état métallurgique en le comparant a I'état écroui de référence.

Pour le moment, les recherches sur I'optimisation de la composition chimique des aciers de
gainage austénitiques prennent en considération des aspects comme la modification de la solution
solide ou I'ajout d’éléments stabilisants. Toutefois, une étude a mis en évidence trés récemment
le réle bénéfique des macles mécaniques sur la résistance au gonflement d’un acier 316 (Bellefon
et al., 2019). Il serait intéressant d’essayer de confirmer ce point en comparant le comportement
sous flux d’une matrice de type 15/15Ti faiblement écrouie, avec ou sans macle. On a vu dans
notre étude qu’il était possible d’obtenir un état écroui sans macle en pratiquant une déformation
typiqguement a 200°C au lieu de 20°C.

Si le réle favorable des macles vis-a-vis du gonflement était confirmé, on pourrait réfléchir a un
ajustement de la composition chimique favorisant I'apparition d’une forte densité de macles lors
de I'écrouissage, c’est-a-dire avec une EDE plut6t faible. Toutefois, un éventuel ajustement de la
composition chimique ne devra pas induire une dégradation d’autres propriétés. Par exemple,
d’apres I'équation (l. 9), qui relie 'EDE de l'alliage a sa composition chimique, on constate
gu’abaisser la teneur en nickel pourrait étre efficace pour faire diminuer I'EDE, mais des études
passées ayant conduit a définir la spécification AIM1 pour les derniéres recharges des réacteurs
Phénix et Superphénix ont montré une amélioration du comportement en service lors du passage
d’un gainage en 316Ti (12 a 13% en poids en Ni) a un gainage en 15/15Ti (15% en nickel en poids).
D’ailleurs, les travaux récents de (Rouxel, 2016) recommandent une augmentation de la teneur en
nickel.
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Annexe A : Détermination des constantes élastiques du
15-15Ti en fonction de la température

Pour déterminer les constantes élastiques du 15-15Ti a 20°C, les célérités longitudinales et
transversales ont été mesurées par propagation des ultrasons dans un bloc de 15-15Ti hypertrempé.
Le dispositif utilisé est le Modele 5800 fabriqué par SOFRANEL.

On trouve :
V, =5697 m/s
Vr =3161m/s
Sachant que :
Ve | 1-2v
Vi 2(1-v)

On obtient donc:v = 0,28

En considérant la masse volumique de I'acier 15-15Ti, p = 7950 Kg/m3, on peut déterminer le module de
cisaillement G par :

G = 1Y VTZ
On obtient donc: G = 79,4 GPa

Sachant que :
E=2G(1+ v)
On obtient donc: E = 203,4 GPa

Pour les évolutions en températures, les valeurs sont extrapolées a partir de données sur l'acier 316
(Databooks, 1968).

Le donne les valeurs de E, G et v pour I'acier 15-15Ti en fonction de la température de 20°C a 500°C.

T E G

(°C) (GPa) | (GPa) v

20 203.4 79,4 0,28
50 199,3 77,8 0,28
100 193,2 75,5 0,28
200 189,6 73,6 0,29
250 186,3 71,4 0,30
300 183,9 69,2 0,33
400 183,8 67,3 0,36
500 172,0 65,2 0,32

Tableau A. 1 : Valeurs de E, G et v pour I’acier 15-15Ti en fonction de la température.
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Annexes B : Détails des technigques expérimentales
utilisées pour I'étude de I'effet d’un vieillissement

Annexe B.1 : Détermination des contraintes résiduelles
macroscopiques par DRX

La méthode utilisée pour mesurer les contraintes internes macroscopiques dans le 15-15Ti AIM1 est la
diffraction des rayons X, qui est basée sur la mesure des déplacements des pics de diffraction. En effet,
la présence de contraintes tridimensionnelles dans un matériau déforme les mailles cristallines et donc
modifie les distances inter-réticulaires, ce qui a pour effet un déplacement 46;,; du pic de diffraction
comme illustré la Figure B. 1 (Deleuze, 2010).

cxtension

sans aompression
contramte

|

Figure B. 1 : Effet des contraintes macroscopiques sur le diagramme de diffraction (Deleuze, 2010).

La relation fondamentale permettant de relier le déplacement du pic a la déformation normale aux
plans réticulaires de la famille hkl sélectionnée est la suivante :

Eprr = —cotan(Bpy) - Abpy

Avec cette équation, seules les déformations élastiques sont prises en compte. En effet, une
déformation élastique engendre un déplacement du pic alors qu'une déformation plastique
engendrerait un élargissement du dit pic. On utilise ensuite la loi des sinéy afin de relier la
déformation élastique aux contraintes macroscopiques du matériau dans I’hypothése d’une contrainte
plane dans un matériau non texturé et isotrope. La définition des angles est présentée en Figure B. 2.

1+v . v
e,‘f,gz = ogSinyP — E (01 + 03)

avec oy = 01 COS*P + 0, sin*

Ainsi, en tracant £#¥ en fonction de sin“y on obtient une droite de pente proportionnelle a ag ce qui
nous permet d’obtenir le niveau de contraintes macroscopiques dans le matériau.
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R RX incident

Figure B. 2 : Définition des angles W et ¢ par rapport au référentiel rattaché a la piéce, pour la mesure de la déformation *%
(n est le vecteur directeur de cette déformation).

Afin de corriger I'erreur instrumentale, un scan a été réalisé sur un échantillon étalon (le standard
certifié NIST 660b LaB¢) dont on connait avec exactitude le paramétre de maille. Cela permet d’obtenir
un facteur correctif sur la position angulaire des pics. De plus, des parametres visant a corriger les
erreurs dues a la géométrie cylindrique des échantillons ont aussi été utilisés.

Dans notre cas, nous avons mesuré le déplacement du pic a 26 = 118° correspondant aux plan (400)
de la matrice du 15-15Ti AIM1 en réalisant des diagrammes 6/20 en balayant {» avec un pas de 5° entre
0° et 65°.

Les mesures ayant été réalisées sur des tubes, nous avons sélectionné ¢ = 0° car les effets de Ila
géométrie de I'échantillon pour des angles plus importants sont mal connus.

L’acquisition de la raie est réalisée entre 115° et 122°, avec un pas de 0.02° et un temps de 15 s/coups.

Le goniomeétre utilisé pour ces mesures est un D8 Discover A25 de BRUKER, situé au CEA Saclay
(SRMA/LA2M). Il est équipé d’un berceau d’EULER % de cercle au centre duquel se trouve une platine
porte échantillon mobile dans les 3 axes de direction. Le détecteur utilisé est un détecteur Lynxeye,
résolu en énergie, qui permet de s’affranchir de la fluorescence du fer.

Annexe B.2 : Méthodologie de comptage des précipités nanométriques
par traitement d’'images

La mesure de I'aire occupée par chaque précipité sur I'image est effectuée par le logiciel Visilog. Pour
cela, les précipités doivent étre entourés a la main, a I'aide d’une tablette graphique. La définition
précise des contours des précipités pouvant s’avérer difficile sur I'image brute a cause d’'un manque
de contraste des précipités, 'image est préalablement traitée sur le logiciel Digital Micrograph. On
utilise la fonction Fast Fourier Transformation (FFT) du logiciel afin d’obtenir le diagramme de
diffraction dans I'espace réciproque de I'image. Ce diagramme prend la forme d’une grosse tache
centrale due a la diffraction de la matrice du 15-15Ti AIM1 et de deux taches symétriques plus petites
dues a la diffraction des précipités, qui sont en désaccord de parametres de maille avec la matrice. En
appliguant un masque sur le diagramme de diffraction, on isole la diffraction des précipités et en
effectuant la transformée inverse de Fourier (IFFT) on obtient une nouvelle image faisant ressortir
visiblement les précipités.
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Sur cette image traitée, les précipités sont entourés manuellement, le plus précisément possible, a
|"aide du logiciel Visilog. Par I'application d’'une macro, 'aire occupée par chaque précipité sur I'image
est extraite. A partir de cette aire, le diameétre sphérique puis la densité surfacique sont calculés.

"’i.—‘ﬂé‘.' -
secor] e . \ Q \“

Dislocatig Diffraction

TiC

FFT

-
-
v

Diffraction
matrice

Application du
masque

IFFT

Figure B. 3 : Processus de traitement d’images pour le comptage des précipités.

Annexe B.3 : Dissolution sélective et analyse du résidu filtré par DRX

La méthode de dissolution sélective (ou extraction sélective), développée au CEA Saclay (SRMA/LA2M),
a été utilisée afin d’estimer la fraction massique des précipités dans le 15-15Ti AIM1 en fonction des
conditions de vieillissement. Elle permet également de déterminer la nature chimique de la
précipitation. Cette méthode consiste a dissoudre sélectivement la matrice et a récupérer les
précipités par filtration du substrat obtenu.

Obtention de la poudre et de la fraction massique de précipités

Afin d’obtenir suffisamment de précipités pour les analyser, trois dissolutions sont effectuées pour
caractériser un méme état métallurgique et les trois filtrations ont lieu sur le méme filtre. Pour chaque
dissolution, un tube de 10 cm de longueur est utilisé. Afin d’augmenter la précision des résultats, les
tubes sont préalablement polis extérieurement et rodés intérieurement pour supprimer la couche
d’oxyde en surface. Les échantillons et le filtre vierge sont ensuite pesés sur une balance précise a la
dizaine de nanogrammes preés. Le filtre choisi a une porosité de 220 nm et un diameétre de 40 mm.

L’échantillon est plongé dans une solution composée a 90% de méthanol et 10% d’acide chlorhydrique.
Il est positionné au centre d’une grille circulaire en platine qui sert de cathode. La réaction a lieu
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pendant ~7h30 sous un courant électrique constant de quelques centaines de milliampeére. La Figure
B. 4 présente le dispositif expérimental de dissolution sélective.

Une fois la réaction terminée, la solution est filtrée avec un systéme de filtration de type biichner
utilisant une pompe a vide a membrane. Une fois les trois filtrations réalisées, le filtre est séché dans
une étuve chauffée a 60°C pendant au moins 48h. Avant la pesée finale, le filtre est laissé a I'air libre
pendant 24h pour absorber 'humidité de I'air. Cela permet de se rapprocher des conditions initiales
du filtre vierge.

En mesurant la perte de masse des trois échantillons d’'un méme état métallurgique et la masse du
résidu récupérée sur le filtre, on peut en déduire la fraction massique de précipités dans I'échantillon.

I — "'l TS

Réacteur

Arrivée d’argon
(barbotage)

Solvant (90%
méthanol,
10% acide
chlorhydrique)
+ matrice AIM1
dissoute + précipités
en suspension

Filtre (porosité
de 200 nm) +
précipités

Filtrat (90%
méthanol,
10% acide

chlorhydrique
et matrice AIM1
dissoute)

Figure B. 4 : Dispositif expérimental de dissolution sélective.

Analyse du résidu filtré par DRX.

Les analyses DRX du résidu filtré obtenu par dissolution sélective permettent d’identifier les précipités
présents selon les différents états métallurgiques.

Le diffractometre utilisé est un Advanced de la marque Bruker en configuration Bragg-Brentano (6-6),
situé au CEA Saclay (SRMA/LA2M). Les conditions expérimentales sont les suivantes :
- Anticathode de cuivre (A Cu-Ka = 0.1540598 nm),

- Domaine angulaire analysé : 20 a 140°,

- Pasd’analyse : 0,03°,

- Temps de comptage par pas : 5s,

- Rotation du porte-échantillon : 30 tr/min,

- Détecteur Linxeye, résolu en énergie, qui permet de s’affranchir de la fluorescence du fer.
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Annexes

Le logiciel permettant d’indexer les diffractogrammes est EVA, qui est couplé a la base de données
ICDD PDF4+.

La diffraction des rayons X permet, en comparant le diffractogramme obtenu a ceux de la base de
données, d’identifier les phases présentes dans I’échantillon analysé. De plus, il est possible de
déterminer la fraction volumique de chaque phase en comparant le rapport d’intensité d’une famille
de plan a une valeur de référence.

Calcul de la fraction volumique relative de chacun des précipités dans le résidu filtré

Pour appliquer la méthode de rapport d’intensité des raies principales de chaque phase, deux données
théoriques sont nécessaires :
- La position angulaire de la raie principale,
- Le rapport I/Icor. Ce rapport est obtenu en comparant une intensité de raie d’un produit pur
a celle obtenue dans le cas d’un mélange équimassique de la phase avec du corindon (Al,03).

Ces données sont obtenues grace aux fiches ICDD de la base de données Pdf4+. Les références ICDD,
positions angulaires des raies principales et rapport I/Icor utilisés dans notre étude sont détaillées dans
le Tableau B. 1 : Caractéristiques de référence des précipités.

Références | Parameétres de maille | Position 20 du Plan
Phases . o L. . facteur I/Icor
Pdfa+ de référence (A) pic principal (°) | correspondant

TiC 04-001-6845 a=4,325 41,73387 (200) 3,83

TiN 04-013-0041 a=4,244 42,59591 (200) 4,07
a=3,210

Ti,CS 04-015-4620 40,42038 (103) 5,2
c=11,20

Cr3Cs 04-007-5437 a=10,65 44,09584 (333) 2,75

Tableau B. 1 : Caractéristiques de référence des précipités.

Les fractions volumiques sont ensuite calculées de la maniéere suivante :

loyp Dhase i

, . ) Teor phase i
Fraction volumique phase i = loxp phase 1 I, phase2 I, phase3 I, phase 4
AU IS Sy ISR IS
Tcor Phase Tcor Phase Tcor Phase Tcor Phase

Avec Ly, I'intensité mesurée en coups de la raie principale de la phase concernée.
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Résumé

Les futurs réacteurs nucléaires de V™ Génération doivent répondre & de nouvelles exigences en matiére de
slreté, d’efficacité énergétique, et d’intégration dans le cycle du combustible nucléaire. Pour répondre a cette
demande, le CEA développe de nouveaux concepts de réacteurs a neutrons rapides refroidis au sodium. Le
matériau de gainage combustible candidat pour le coeur de ces réacteurs est I'acier 15-15Ti AIM1 (Austenitic
Improved Material #1). Il s’agit d’un acier inoxydable austénitique avancé contenant 15% de chrome et 15% de
nickel en masse, stabilisé au titane et utilisé a I’état faiblement écroui.
Cet acier présente une singularité marquée de comportement : sa ductilité diminue fortement entre 20°C et
200°C, ce qui se traduit par une diminution d’un facteur proche de 3 des allongements homogéne et a rupture
dans cet intervalle de température. Par ailleurs, I'effet du vieillissement thermique sur sa microstructure et son
comportement mécanique reste peu connu aux températures les plus basses des conditions de service en
réacteur, c’est-a-dire entre 400°C et 600°C.
Dans ce contexte, le but de cette thése est double :
- Améliorer notre compréhension des mécanismes de déformation responsables de la singularité de
comportement constatée a 200°C ;
- Etudier l'influence d’un vieillissement hors flux dans une gamme de température comprise entre 400°C
et 600°C sur les évolutions microstructurales et sur le comportement en traction incluant la singularité
de comportement.

Elucider I'origine de la singularité de comportement en lien avec les mécanismes de déformation a requis une
approche multi-échelle regroupant des techniques comme les essais de traction, la diffraction des électrons
rétrodiffusés (EBSD) et la Microscopie Electronique en Transmission (MET). Elles ont permis de révéler :

- Une coexistence du maclage et du glissement de dislocations parfaites a 20°C ;

- Une prédominance du glissement de dislocations parfaites associée a du glissement dévié a 200°C ;

- Une hausse de I'Energie de Défaut d’Empilement (EDE) entre 20°C et 200°C, avec des valeurs

respectivement de 27 mJ/m? et de 46 mJ/m?2.

Ainsi, nous avons pu établir que I’évolution des mécanismes de déformation entre 20°C et 200°C s’explique par
une compétition entre le maclage et le glissement dévié pour minimiser I’énergie totale du matériau. Il apparait
que I'activation du maclage a 20°C conduit a un durcissement important de la microstructure par effet Hall-Pech
dynamique, ce qui se traduit par une ductilité élevée. Au contraire, I'activation du glissement dévié associée a la
disparition du maclage a 200°C résulte en un durcissement limité de la microstructure responsable d’une
localisation précoce de la déformation.

Pour des vieillissements entre 400°C et 600°C et des temps de maintien allant jusqu’a 1000 h, on ne pergoit pas
d’indice notable de restauration. En revanche, des examens au MET permettent de déterminer un nouveau seuil
d’apparition des carbures de titane (TiC) nanométriques pour un maintien isotherme de 5000 h a 500°C.

En traction, on constate sur tous les états vieillis entre 400°C et 600°C un gain a la fois en résistance mécanique
(Rm) et en ductilité (Ag et At) par rapport a I'état initial écroui. Il est a noter que le gain trés significatif en ductilité
constaté sur toute la plage de température testée (entre 20°C et 400°C) est couplé a une augmentation du
coefficient d’écrouissage. Une hypothése proposée pour expliquer cette évolution de comportement repose sur
le role des TiC nanométriques (ou de leurs précurseurs) susceptibles d’épingler les dislocations. Notamment, ils
empécheraient les dislocations initialement présentes dans I'acier de s’annihiler ou de se recombiner avec les
dislocations introduites par I'essai de traction.

Mots clés : RNR-Na, Acier austénitique, Essais de traction, Mécanismes de déformation, Maclage mécanique,
Energie de défaut d’empilement, Vieillissement thermique, Carbure de titane nanométrique
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Abstract

The fourth generation of nuclear reactors must meet new requirements for safety, energy efficiency, and
integration into the nuclear fuel cycle. The CEA is a primary actor in this field and is developing new concepts for
sodium-cooled fast reactors. The fuel cladding material being considered for these reactors is 15-15Ti AIM1 steel
(Austenitic Improved Material #1), which is an advanced austenitic stainless steel containing 15-wt% chromium
and 15-wt% nickel, Ti-stabilized and slightly cold-worked.

This steel exhibits a singular loss of ductility between 20°C and 200°C: the uniform and total elongations (UE and
TE) are reduced by a factor of 3 in this temperature range. In addition, the effect of thermal aging on the
microstructure and mechanical behavior is poorly known in the lowest operating conditions that are between
400°C and 600°C.

In this context, the objectives of this Ph.D. thesis are:
- Increase our knowledge of the deformation mechanisms involved in the singular behavior at 200°C;
- Study the influence of a thermal aging between 400°C and 600°C on the microstructural evolutions and
on the mechanical behavior, with particular attention on the singularity at 200°C.

Examining the relation between the singular behavior at 200°C and the related deformation mechanisms required
a multi-scale approach combining techniques such as tensile tests, Electron Backscatter Diffraction (EBSD), and
Transmission Electron Microscopy (TEM). The analyses revealed:

- A coexistence of twinning and perfect slip at 20°C;

- An extinction of twinning replaced by a predominance of perfect slip associated with cross-slip at 200°C;

- Anincrease of the Stacking Fault Energy (SFE) from 20°C to 200°C. In particular, the measured values are

respectively 27 mJ/m? and 46 mJ/m?2.

The evolution of the deformation mechanisms of 15-15Ti AIM can be explained by a competition between twinning
and cross-slip for releasing the strain energy of the material. At 20°C, both dislocation glide and twinning are active,
and the twinning produces a “Dynamic Hall-Petch Effect”, which produces continual strain hardening of the
microstructure even at high strains, which leads to high ductility. On the other hand, the stacking fault energy is
high at 200°C, so twinning no longer occurs, but cross-slip becomes active. Thus, little strain hardening occurs at
200°C, which leads to the rapid onset of strain localization and reduced ductility.

Samples that were aged between 400°C and 600°C for 1000 hours exhibit no evidence of material recovery.
However, TEM observations established a new threshold for the precipitation of nanometric titanium carbides
after an isothermal treatment at 500°C for 5000 hours. Concerning the tensile properties, the aged states present
a gain both in strength (especially in Ultimate Tensile Strength) and in ductility (UE, TE) compared to the initial
cold-worked state. This gain in ductility is observed for all of the temperatures tested (between 20°C and 400°C)
and is accompanied by an increase of the strain hardening rate of the material. One plausible hypothesis to explain
this improvement of the mechanical behavior relies on the nanometric titanium carbides formed during the aging
process. These precipitates could prevent by pinning the initially present dislocations to recombine or annihilate
with the dislocations introduced by the tensile test.

Keywords: SFR reactors, Austenitic steel, Tensile tests, Deformation mechanisms, Mechanical twinning, Stacking
fault energy, Thermal aging, Nanometric titanium carbide.




