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Résumé

Les métaux déposés des soudures en acier C-Mn du circuit secondaire de I'EPR risquent
de s’enrichir en azote lors des opérations de soudage, conduisant a un durcissement et une
fragilisation par le phénomeéne de vieillissement sous déformation (VSD). Cette these vise a
comprendre les mécanismes élémentaires du VSD, généralement attribués a I'interaction
entre les solutés interstitiels, C et N, et les dislocations, en s’appuyant sur la sonde atomique
tomographique. L'origine du durcissement a chaud, appelé « inversion de Rm », et de la
fragilisation est au coeur de ce travail. Les traitements thermiques post-soudage, permettant
de modifier la teneur de N en solution, sont largement étudiés. Nous montrons qu’un
traitement a 500°C entraine un rejet de N en solution par dissolution de carbonitrures €
métastables, tandis qu’un traitement a 590°C fait précipiter N sous forme de nitrures de
manganeése a”’. L’analyse des courbes de traction avec le modéle de Kocks-Mecking met en
évidence une augmentation de I’écrouissage a 300°C, en raison de la diminution de la
restauration dynamique. Ce mécanisme est a I'origine du VSD. Un second modéle couplant
écrouissage et vieillissement est développé pour quantifier le lien entre teneur en azote libre
et diminution de la restauration dynamique a 300°C. Les observations sur nos soudures
montrent un plus fort accroissement de la densité de dislocations aprés traction a 300°C, en
accord avec les résultats du modele. Ainsi, pour les aciers C-Mn étudiés, |'azote est
bénéfique pour les propriétés de traction a 300°C, en augmentant simultanément la
résistance mécanique et I'allongement uniforme, mais néfaste aux propriétés de résilience.

Mots clés : acier, soudage, vieillissement, EPR



Abstract

The deposited metals in the C-Mn steel welds of the EPR secondary circuit are at risk of
becoming enriched with nitrogen during welding operations, leading to hardening and
embrittlement through the phenomenon of strain-ageing (DSA). This thesis aims to
understand the elementary mechanisms of DSA, generally attributed to the interaction
between interstitial solutes, C and N, and dislocations, using atom probe tomography. The
origin of hardening at 300°C, known as 'UTS inversion', and embrittlement is at the heart of
this work. Post-weld heat treatments, which modify the N content in solution, are widely
studied. We show that treatment at 500°C results in rejection of N into solution by
dissolution of metastable e-carbonitrides, while treatment at 590°C precipitates N in the
form of a'' manganese nitrides. Analysis of the tensile curves with the Kocks-Mecking model
highlights an increase in work hardening at 300°C, due to the decrease in dynamic recovery.
This mechanism is at the origin of the VSD. A second model coupling work-hardening and
ageing is developed to quantify the link between free nitrogen content and the decrease in
dynamic recovery at 300°C. Observations on our welds show a greater increase in dislocation
density after tensile stress at 300°C, in agreement with the results of the model. For the
studied C-Mn steel welds, nitrogen has a beneficial effect on tensile properties at 300°C,
simultaneously increasing mechanical strength and uniform elongation, but is detrimental to
impact properties.

Keywords: steel, welding, strain-ageing, EPR
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Glossaire

A Constante d'interactions entre solutés et dislocations
b Vecteur de Burgers
BH Bake Hardening
cP2M Centre Pluridisciplinaire de Microscopie électronique et Microanalyse
Dc Coefficient de diffusion du carbone
Dy Coefficient de diffusion de I'azote
DSA Dynamic Strain Ageing (vieillissement dynamique)
EBSD Electron BackScattered Diffraction
EDS Energy Dispersive Spectrometry
EE Electrode Enrobée
EPR European Pressurized Reactor
Es Energie de ségrégation
F Champ électrique
FIB Focused lon Beam
FIM Field lon Microscopy
Module de cisaillement macroscopique
g Accélération de la gravité
r Excés d'atomes
IF Interstitial Free
IVAS Integrated Visualization and Analysis Software
K1 Parameétre traduisant le stockage des dislocations
K, Parameétre traduisant la restauration dynamique
K, Parameétre K, tenant compte de |'effet du vieillissement dynamique
kg Constante de Boltzmann
L Libre parcours moyen des dislocations
M Facteur de Taylor
m Masse
MEB Microscopie Electronique a Balayage
MET Microscopie Electronique en Transmission
MET-HR Microscopie Electronique en Transmission a Haute Résolution
MTS Mechanical Threshold Stress
No Nombre d'atomes dans la matrice, par unité de volume
Ny Nombre d'atomes ségrégés autour d'une dislocation, par unité de volume
Pe Fraction d'impulsion
PLC Portevin - Le Chatelier

ppm masse Partie par millions (massique)

ppm.at Partie par millions (atomique)
Ql Facteur de qualité
R Constante des gaz parfaits
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Re Limite élastique

REP Réacteur a Eau Pressurisée

Rm Résistance mécanique

Rpo,s Résistance pratique a 0,5% de déformation

S Sensibilité a la vitesse de déformation

SAT Sonde atomique tomographique

SSA Static Strain Ageing - Vieillissement statique

T Température

t, Temps d'attente des dislocations sur un obstacle

ty Temps caractéristique de diffusion

TIG Tungsten Inert Gas

TTD Traitement thermique de détensionnement

VSD Vieillissement sous déformation

X Concentration en solution

z Altitude

7% Coefficient de striction

ZAT Zone Affectée Thermiquement

a Parameétre d'interaction entre les dislocations

a' Nitrures de fer-manganése (Fe,Mn)sN,

Y Austénite

€ Déformation plastique

é Taux de déformation

£y Allongement uniforme

0 Ecrouissage

vl Module de cisaillement microscopique

Mo Module de cisaillement microscopique a 0K

13 Taux d'influence du vieillissement dynamique sur |I'écrouissage
o Densité de dislocations

Po Densité initiale de dislocations

o] Contrainte

0o Contribution a la limite d'élasticité tenant compte des parametres microstructuraux
o’ Contrainte liée au vieillissement dynamique

d(ta) Concentration relative d'atomes épinglant les dislocations
w Incrément de déformation lorsque toutes les dislocations arrétées surmontent les obstacles locaux
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Introduction générale

La consommation d’énergie électrique a I'échelle mondiale ne cesse d’augmenter, en
particulier depuis les années 1970. Il est attendu que cette augmentation persiste dans les
années a venir, en raison de |’électrification croissante des consommations énergétiques. La
lutte contre le réchauffement climatique nécessite de renoncer aux énergies fossiles pour la
production électrique. Cela repose sur le développement des sources d’énergies
décarbonées, peu émettrices de gaz a effet de serre, telles que I’hydroélectricité, I'éolien ou
le nucléaire. L'énergie nucléaire présente des avantages conséquents. Dans un premier
temps, les centrales nucléaires permettent de produire une trés grande puissance électrique
sur une surface restreinte. La production électrique issue du nucléaire peut étre
partiellement adaptée a la demande, sans dépendre des conditions météorologiques.
Cependant, I'éventualité d’un incident nucléaire ne peut pas étre écartée, avec des
conséquences dramatiques pour les populations et I'environnement aux alentours de la
centrale concernée. La s(ireté est ainsi un élément capital dans le cadre du développement
de I'énergie nucléaire, qui revét différentes formes. Il s’agit par exemple de maitriser le cycle
du combustible nucléaire pour réduire au maximum la quantité de déchets radioactifs,
assurer que l'enceinte de la centrale puisse résister a diverses agressions extérieures
(séisme, submersion, crash d’avion) mais aussi anticiper le vieillissement des différents
composants. Entre autres, les conditions de fonctionnement d’une centrale nucléaire
entrainent une modification progressive des propriétés mécaniques des matériaux
métalliques qui la composent, au cours du temps, essentiellement par une fragilisation.

Une autre forme particulieére de vieillissement peut survenir lors de la construction d’une
centrale, appelée « vieillissement sous déformation » (VSD). Comme son nom l'indique, il
s’agit d’une modification des propriétés mécaniques des matériaux au cours du temps, suite
a une déformation plastique de la matiére. Ce type de vieillissement se distingue des autres
par sa cinétique assez rapide. En effet, le maximum de vieillissement est atteint au bout
d’une dizaine de jours a température ambiante. Ainsi, lors de la mise en service et du
fonctionnement de la centrale, la matiere concernée par le vieillissement sous déformation
est déja dans un état vieilli. Aux plus fines échelles, cette forme de vieillissement repose sur
la ségrégation des atomes interstitiels sur les dislocations générées lors d’une déformation
plastique. La diffusion progressive des atomes vers le champ élastique des dislocations
entrave ces dernieres, augmentant de fait la contrainte nécessaire a leur mise en
mouvement. Il en résulte une modification des propriétés mécaniques macroscopiques : un
durcissement accompagné d’une fragilisation.
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Introduction générale

Cette étude s’intéresse plus spécifiguement aux soudures en acier C-Mn du circuit
secondaire du réacteur pressurisé européen (ou EPR pour Evolutionary Power Reactor) dont
la conception et la construction ont été confiées a I'entreprise Framatome. Ces soudures
sont susceptibles d’étre sensibles au phénomeéne de vieillissement sous déformation. En
effet, les opérations de soudage générent des gradients thermiques forts, des contractions
et dilatations inégales de la matiére, suffisantes pour écrouir le métal. Le soudage étant
réalisé dans I'air ambiant, composé a pres de 80 % de diazote, le bain de fusion tend a
s’enrichir en azote. Enfin, les refroidissements rapides aprés soudage limitent la possibilité
de précipiter les atomes interstitiels, qui restent libres dans la matrice. Toutes les conditions
sont alors réunies pour que les soudures soient affectées par le vieillissement sous
déformation : génération de dislocations lors de [I'écrouissage, présence d’atomes
interstitiels dans la matrice ferritique et apport de chaleur favorisant la diffusion de ceux-ci.

Le vieillissement sous déformation a été amplement étudié des années 1950 aux années
1980. Aujourd’hui, le besoin de renouveler le parc nucléaire francais relance les études a ce
sujet. De plus, I'apport de nouvelles techniques expérimentales pourrait permettre de
répondre a certaines questions restées en suspens. Ainsi, de nombreuses études ont pointé
indirectement le réle majeur de I'azote sur la sensibilité au vieillissement sous déformation,
mais aucune observation de la ségrégation de 'azote sur les dislocations n’a été faite. Par
ailleurs, peut-on affirmer que ce phénomeéne repose uniqguement sur la ségrégation des
interstitiels sur les dislocations? Peut-on totalement exclure les phénomeénes de
précipitation ? La seule possibilité de réduire la sensibilité au vieillissement sous déformation
repose sur la réalisation de traitements thermiques post-soudage, dits de détensionnement.
Quel est I'apport de ces traitements thermiques ? Permettent-ils effectivement de précipiter
I'azote, et sous quelle forme ? Nous tenterons ainsi de répondre a ces questions, concernant
les mécanismes élémentaires du vieillissement sous déformation, aux tres fines échelles.
Cette these a la particularité d’étre une étude multi-échelle, allant des propriétés
mécaniques macroscopiques jusqu’aux phénomeénes a l'échelle atomique telle que la
ségrégation sur les dislocations. La sonde atomique tomographique sera largement utilisée
pour étudier les phénomenes a I'échelle atomique : présence d’interstitiels en solution
solide, ségrégation et précipitation.

Le premier chapitre de cette these vise a présenter les spécificités métallurgiques des
soudures, ainsi qu’a faire I’étude bibliographique du vieillissement sous déformation. Seront
notamment présentés I'état de I'art sur les effets du vieillissement sous déformation, les
parametres influents et les mécanismes régissant ce phénomene. Il sera mis en évidence
I'effet délétere de I'azote en solution solide, difficile a maitriser dans les aciers soudés.

Il s’en suivra un deuxiéme chapitre dédié a la présentation de la soudure étudiée :
procédé de soudage, composition chimique, caractérisation microstructurale, traitements
thermiques post-soudage. Les techniques expérimentales mises en ceuvre seront également
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présentées dans cette partie. En particulier, I'accent sera mis sur l'apport de la sonde
atomique tomographique qui permet de quantifier les concentrations en solution solide et
d’étudier la ségrégation sur les défauts cristallins. Nous montrerons que la quantification de
I'azote en solution, ainsi que I'étude de la ségrégation sur les dislocations, dans les aciers de
I'’étude via la sonde atomique tomographique reste un défi.

Le troisieme chapitre présentera |'optimisation des conditions d’analyse en sonde
atomique en vue de quantifier la teneur en azote en solution solide dans I'acier de notre
étude. L'effet des traitements thermiques sur la teneur en azote de la solution solide sera
alors développé en comparant les résultats de sonde atomique a ceux du frottement
intérieur. La capacité de la sonde atomique a détecter et quantifier la ségrégation de 'azote
sur les défauts cristallins sera également discutée. Il sera enfin fait état de l'effet des
traitements thermiques post-soudage, qui modifient les concentrations de carbone et
d’azote en solution solide. La précipitation de ces deux éléments sera étudiée dans ce
chapitre.

Le quatrieme chapitre s’intéressera aux propriétés mécaniques des soudures liées aux
mécanismes du vieillissement sous déformation. L'étude des mécanismes sera faite a de
multiples échelles, du macroscopique, via I'étude des courbes de traction, au nanométrique,
a I'aide d’essais de traction in-situ au MET. Le modele de Kocks-Mecking sera employé pour
décrire les mécanismes élémentaires du VSD. Un second modele original couplant
écrouissage et vieillissement sera développé afin de quantifier les effets de I'azote sur la
sensibilité au VSD. Enfin les rbles respectifs du carbone et de |'azote sur la sensibilité au VSD
seront étudiés, en modélisant la ségrégation compétitive de ces deux éléments sur les

dislocations.
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Ce premier chapitre vise a fournir au lecteur les éléments essentiels a la bonne
compréhension de cette étude, tant au niveau du contexte que des résultats présents dans
la littérature scientifique. Il sera premieérement fait état du contexte avec une breve
présentation de |'utilisation de I’énergie nucléaire en France et l'intérét du développement
des réacteurs nucléaires de nouvelle génération, appelés EPR (European Pressurized
Reactor). Ensuite, le fonctionnement d’'une centrale nucléaire sera brievement explicité, en
mettant l'accent sur le circuit secondaire, au cceur de notre étude, ainsi que les risques
associés a une défaillance de ce circuit. Le contexte scientifique sera ensuite abordé en
présentant les matériaux constitutifs du circuit secondaire et les opérations de soudage
réalisées sur les éléments de tuyauterie. Un point sera fait sur la métallurgie spécifique du
soudage.

Les éléments précédents auront ainsi permis de mettre en avant et comprendre le risque
gue représente une hypothétique rupture fragile du circuit secondaire, qui pourrait étre
issue du phénomene de vieillissement sous déformation. Cet effet sera alors présenté, ainsi
qgue les différents parameétres influents, et donc d’intérét pour notre étude. Enfin, les
mécanismes élémentaires du vieillissement sous déformation seront passés en revue, ainsi
gue les modélisations du phénomeéne. L'objectif de ce premier chapitre est donc d’exposer
et comprendre le contexte et les parametres mis en jeu dans le cadre de notre étude. Il sera
également montré que certains éléments ne sont actuellement pas clairs dans la littérature
et doivent étre revisités.
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. Introduction et contexte

[.1. Contexte

l.1.a. L’énergie nucléaire en France

L’énergie nucléaire est aujourd’hui la premiére source de production d’électricité en France,
provenant de 56 réacteurs de différents niveaux de puissance, allant de 900 a 1450 MW. La
répartition du parc nucléaire francais est présentée dans la Figure 1. Un réacteur de 900 MW
produit en moyenne la consommation de 400 000 foyers. En 2019, la production électrique
issue du nucléaire en France représentait 70,6 % de la production totale, trés loin devant la
seconde source de production, I'énergie hydraulique, qui ne représente que 11,6 % de la
production totale.

Les centrales nucléaires

en France CERSTETE
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Figure 1 : Répartition des réacteurs nucléaires en France, selon leurs niveaux de puissance [1]

l.1.b. Forces et faiblesses de I’énergie nucléaire

Comme toute autre source d’énergie, le nucléaire présente des avantages et des
inconvénients, qu’il est nécessaire de connaitre, comprendre et prendre en compte. Cette
notion d’intéréts et de limitations de I'énergie nucléaire s’est aujourd’hui largement invitée
dans le débat public et politique, en faisant un véritable sujet de société [2].
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Dans un premier temps, un réacteur nucléaire permet de produire une grande puissance
électrique grace a la chaleur dégagée par la fission de l'uranium. Il est possible d’adapter
partiellement la puissance produite en fonction de la demande, sans avoir a stocker I'énergie
produite, contrairement aux énergies éoliennes ou solaires. L'énergie dégagée par la fission
de 7 grammes d’uranium est équivalente a la combustion d’une tonne de charbon. De plus,
la production d’'un kWh d’électricité d’origine nucléaire rejette moins de 4 grammes de gaz a
effet de serre équivalent CO,. A titre de comparaison, le kWh produit en France avec du
charbon émet 1060 g équivalent CO,, I'éolien 15 g et le photovoltaique 30 g [3]. L'énergie
nucléaire participe donc a la lutte contre le réchauffement climatique, si bien que le
Parlement Européen a reconnu I'énergie nucléaire comme énergie « verte » en Juillet 2022
[4].

Cependant, le choix du nucléaire entraine des contraintes importantes. La premiére touche a
la sGreté nucléaire. On déplore a ce jour trois accidents nucléaires graves dans le monde :
Three Miles Island en 1979, Tchernobyl en 1986 et Fukushima en 2011. Ces trois accidents
ont entrainé des évacuations temporaires ou définitives et des impacts sanitaires non
négligeables. Au-dela du plan humain, un accident nucléaire peut également avoir un impact
sur I'environnement autour de la centrale impliquée.

Une autre problématique de |’énergie nucléaire concerne la gestion des déchets dits
« ultimes », qui sont des éléments particulierement nocifs et radioactifs pendant plusieurs
siecles ou millénaires. Face a cette problématique, de nombreux pays se tournent
aujourd’hui vers I'enfouissement (stockage en couche géologique profonde) pour confiner
les déchets nucléaires de haute et moyenne activité a vie longue [5].

L’Etat francais a pris la décision politique de continuer a utiliser I'énergie nucléaire comme
source d’énergie principale pour le pays, notamment en raison de sa fiabilité et de son faible
impact environnemental. Les contraintes et risques inhérents a I'utilisation du nucléaire sont
pris en compte dans cette décision. Face au besoin de renouvellement du parc frangais, il a
ainsi été décidé de concevoir une nouvelle génération de réacteur nucléaire, I'EPR,
fournissant plus de puissance électrique tout en augmentant la sGreté d’utilisation.

1.2. L’EPR : Réacteur pressurisé européen

La France compte a ce jour 56 Réacteurs a Eau Pressurisée (REP), dits de génération II, mis
en service entre 1979 et 2002 avec un age moyen de 37 ans en 2022 [6], proche de la durée
de vie garantie a la conception, 40 ans. La question du renouvellement du parc nucléaire
francais est donc de premiére importance. Cela offre également I'opportunité de développer
une nouvelle génération de réacteurs, I'EPR (European Pressurized Reactor).
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l.2.a. Développement de ’EPR

L'EPR (European Pressurized Reactor) est un réacteur a eau pressurisée de génération IlI. 1l
s’agit d’'un réacteur de forte puissance (1600 MW), initialement développé par le couple
franco-allemand Framatome-Siemens dans les années 1990. Cependant, a partir de 2011, le
projet EPR n’est plus que développé par les entreprises francaises EDF et Framatome.

L'EPR a été concu de maniére « évolutionnaire » et non pas révolutionnaire. L'objectif du
projet est d’améliorer les précédents réacteurs de génération Il, par des progrés en termes
de s(reté, de puissance du réacteur, de co(its de production et de gestion de l'uranium. La
durée minimum de fonctionnement est de 60 ans a la conception.

En avril 2023, trois EPR sont opérationnels dans le monde : deux en Chine a Thaishan et un
en Finlande a Olkiluoto. Trois EPR sont actuellement en construction : un a Flamanville en
France et deux a Hinkley Point au Royaume-Uni [7].

1.2.b. Améliorations des performances

L'EPR est concu de maniere a produire plus de puissance et étre plus efficace. La puissance
électriqgue produite est de 1600 MW. Cette augmentation de puissance est notamment
rendue possible par la modification des générateurs de vapeur qui permettent d’augmenter
le rendement thermique de 33 % a 37 % par rapport aux réacteurs de génération Il. La
conception générale est également revue afin d’accroitre la disponibilité de la production
électriqgue : la redondance de certains équipements, essentiellement les systemes de
secours, est augmentée afin de pouvoir assurer la maintenance du matériel sans mise a
I’arrét du réacteur.

l.2.c. Amélioration de la sOreté

Comme l'ont montré certains événements antérieurs, un accident nucléaire peut causer
d’importants dégats matériels, humains et environnementaux. L'EPR a donc été cong¢u de
maniére a augmenter la sdreté de fonctionnement. On peut notamment citer le
développement du récupérateur de corium?® qui, dans le cas d’une fusion du cceur, permet
de conserver le corium radioactif dans I'enceinte de confinement et donc d’empécher des
rejets radioactifs et une contamination de I’environnement. Par ailleurs, le dihydrogéne
formé en cas de fusion du cceur, comme cela a été le cas a Fukushima, est recombiné sous
forme de vapeur d’eau afin d’éviter un risque d’explosion [8].

3 , . . . . , . ;. . . ,
Mélange liquide issu de la fusion du coeur du réacteur en cas d’accident nucléaire majeur. Il est constitué
du combustible nucléaire et de métaux issus de la paroi de la cuve et des divers équipements du coeur.
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De plus, les systemes de sécurité, injection de secours et réfrigération de secours, sont
démultipliés. Quatre systémes complets sont installés, pouvant chacun assurer 'ensemble
des opérations de refroidissement.

Enfin, 'enceinte de confinement est de conception double, illustrée Figure 2. Une premiere
paroi en béton de 1,3 m revétue d’acier assure la résistance aux événements internes.
L'enceinte externe est en béton armé, d’une épaisseur de 1,3 m également, prévue pour
résister aux agressions extérieures. Les éventuelles fuites de la paroi interne sont récupérées
et filtrées entre les deux enceintes.

l.2.d. Optimisation de l'utilisation du combustible

Dans une logique d’optimisation des colts de fonctionnement, I'EPR est développé afin de
produire 22 % d’électricité en plus comparé a un réacteur traditionnel, en utilisant la méme
guantité de combustible. Dans le méme temps, le volume de déchets radioactifs généré sera
15 a 30 % plus faible grace a une fission plus compléte de I'uranium, réduisant ainsi la
problématique de gestion de déchets [7].

Il s’agit également du seul réacteur nucléaire pouvant étre chargé intégralement en
combustible MOX (Mixed Oxides, composé de 8,5 % de plutonium). Ce combustible permet
ainsi de recycler le plutonium et de s’en servir pour des applications civiles, dans les
réacteurs nucléaires, a des fins de production d’énergie.

.3. Fonctionnement d’une centrale nucléaire

Cette section permet de présenter brievement un réacteur a eau pressurisée (appelé
réacteur REP, de génération Il, ou EPR, de génération Ill). Une centrale nucléaire se compose
de plusieurs réacteurs identiques. Chaque réacteur se décline en trois circuits principaux :
primaire, secondaire et refroidissement, comme illustré Figure 2. Chaque circuit sera
présenté sommairement ci-apres.

l.3.a. Circuit primaire

Le circuit primaire est le « coeur » du réacteur. Ce circuit sert a produire de la chaleur, via la
fission du combustible nucléaire dans la cuve. Cette chaleur est transmise a un fluide
caloporteur, le réfrigérant primaire (généralement de I'eau). Un pressuriseur porte I'eau du
circuit primaire a une pression stable de 155 bars, afin de conserver une eau liquide a la
température de service du circuit primaire, proche des 300 °C. L’énergie de I'eau primaire
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est ensuite transmise aux circuits secondaires via des échangeurs thermiques, les

générateurs de vapeur.

Circult primaire - Eau pressurisée

Eau

Circuit secondaire

Circuit tertiaire - Eau de refroidissement

Figure 2 : Représentation schématique d'un réacteur nucléaire et des différents circuits [9]

1.3.b. Circuit secondaire

Les circuits secondaires servent quant a eux a convertir I'énergie thermique produite par le
cceur en énergie électrique. Les générateurs de vapeur sont a l'interface entre les circuits
primaire et secondaire. lls sont au nombre de 4 par cuve, dans le cas de I'EPR et des
réacteurs REP de forte puissance. L’eau primaire, radioactive, transmet sa chaleur a I'eau du
circuit secondaire, non radioactive, dans le générateur de vapeur. L’eau secondaire, chauffée
et vaporisée, vient entrainer les turbines pour produire de I|'électricité. Elle est ensuite
refroidie et condensée avant de revenir au générateur de vapeur. Une présentation plus

compléte du circuit secondaire, au cceur de I'étude, est faite, section 1.4.

[.3.c. Circuit de refroidissement

Ce circuit assure le refroidissement de I'eau secondaire aprés passage dans la turbine. La
chaleur résiduelle de I'’eau secondaire est transmise a I'eau du circuit de refroidissement,

généralement issue d’'un milieu naturel (fleuve, lac, mer ...).
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1.3.d. Circuits auxiliaires

Les circuits présentés précédemment (primaire, secondaire et refroidissement) assurent le
fonctionnement nominal de la centrale. Des circuits supplémentaires (circuits auxiliaires et
circuits de sauvegarde) accomplissent des fonctions de slreté et de gestion des évenements
transitoires : mise a I'arrét, redémarrage ... On peut ainsi citer le circuit de controle chimique
et volumétrique, qui assure la maitrise de la réaction nucléaire dans le cceur du réacteur, le
circuit de refroidissement du réacteur a I'arrét, qui évacue la chaleur résiduelle produite par
le combustible dans la cuve, ou les circuits de sauvegarde (injection de sécurité, alimentation
de secours ...) qui permettent de maitriser les situations accidentelles et d’en limiter les
conséquences.

l.4. Circuit secondaire et risques associeés

Il a été vu précédemment que le circuit secondaire a pour fonction de convertir I'énergie
thermique produite dans le circuit primaire en énergie électrique. Il est aussi le premier
moyen de prévention des accidents en assurant un refroidissement du circuit primaire.

Le circuit secondaire présente la spécificité de traverser le batiment réacteur et les enceintes
de confinement. En effet, la majorité du circuit secondaire se situe hors du béatiment
réacteur, a l'exception des générateurs de vapeur. Ceux-ci sont placés a l'intérieur du
batiment réacteur pour des raisons de s(ireté, puisqu’ils sont traversés par I'eau primaire,
radioactive.

Le circuit secondaire est représenté partiellement sur la Figure 3 [10]. Les principaux
composants du circuit secondaire, le générateur de vapeur et la turbine, sont reliés entre
eux par de nombreuses sections de tuyauteries, soudées les unes aux autres. Des éléments
supplémentaires de contrble et de slreté sont également intégrés au circuit secondaire,
soudés eux aussi a la tuyauterie. La traversée du batiment réacteur se fait via des flasques
insérées a travers le mur d’enceinte et soudées de part et d’autre au circuit secondaire. Ces
soudures, dites « de traverse » sont identifiées comme critiques. En effet, une mauvaise
réalisation de ces dernieres peut conduire a un manque d’étanchéité et des risques
concernant la sGreté nucléaire [11].

Par ailleurs, il est établi que les soudures entre les différents éléments de tuyauterie peuvent
étre des points de fragilité [12], notamment pour le circuit secondaire. En effet, si une
rupture fragile doit intervenir en raison d’événements incidentels ou accidentels, elle aura
lieu au niveau d’une soudure. Ainsi, il est primordial d’identifier et de quantifier toutes les
sources potentielles de dégradation de propriétés mécaniques : mauvaise réalisation des
soudures, corrosion, endommagement, pour ne citer qu’eux.
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On peut également citer les phénomeénes de « vieillissement », qui sont a l'origine d’'une
modification des propriétés mécaniques au cours du temps : les vieillissements thermique
[13], sous irradiation [14] et sous déformation [15]. Ces modes de vieillissement conduisent
entre autres a une fragilisation du matériau, caractérisée par une perte de ductilité, de
ténacité et de résilience. Ainsi, le risque d’une rupture brutale, sans signes avant-coureurs,
du circuit secondaire est accru.

1. Soudures circulaires et soudure de
raccordement au GV

2. Exirados du dernier cintre en amont de
la traversée BR

3. Soudure de raccordement de 'embout
au flasque de |a traversée

4. Soudure de raccordement de I'embout
au flasque de la traversée

5. Soudures circulaires y compris les
soudures de raccordement aux vannes
d'amét

6. Soudures de raccordement des
soupapes

7. Zones a I'extrados des cintres

8. Soudure circulaire de raccordement au
point fixe.

Figure 3 : (a) Représentation schématique du circuit secondaire [10] et (b) rendu 3D de la traversée du
bdtiment réacteur par le circuit secondaire [16]

Le vieillissement thermique consiste en une modification des propriétés mécaniques d’un
matériau sous l'effet du couple temps-température, généralement a des températures
jugées faibles mais pour des temps trés longs. Cette forme de vieillissement repose sur la
diffusion d’atomes de soluté ou d’impuretés qui permet une précipitation ou une
ségrégation sur les défauts cristallins, a I'origine de la fragilité [17], [18], [19].

Le vieillissement sous irradiation ne concerne que la zone de cceur de la cuve des réacteurs
nucléaires. L'irradiation subie par les matériaux conduit a la formation de nombreux défauts
cristallins, lacunes et dislocations, intrinsequement fragilisant pour le matériau irradié. Par
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ailleurs, ces défauts vont faciliter la diffusion des atomes de soluté, qui vont ainsi pouvoir
précipiter ou ségréger sur les défauts et favoriser les modes de rupture fragile [20], [21].

Enfin, le vieillissement sous déformation intervient apres la déformation plastique d’un
matériau contenant des atomes de soluté dans la matrice. L'introduction de dislocations en
raison de la déformation plastique créée des sites favorables a la ségrégation ou a la
précipitation des atomes de soluté. Il en résulte une modification progressive des propriétés
du matériau, telle qu’une fragilisation, régie par la diffusion des atomes de soluté vers les
dislocations [22], [23], [24]. Ce mode de vieillissement, dit sous déformation, est le sujet
central de cette thése, qui vise a étudier et comprendre les mécanismes élémentaires de ce
phénomene et ses impacts sur les propriétés mécaniques des soudures du circuit
secondaire. Une spécificité du vieillissement sous déformation est sa cinétique bien plus
rapide que celle des vieillissements thermique et sous irradiation. Au-dela d’une semaine de
vieillissement, il n’y a plus de modification des propriétés mécaniques. Le vieillissement sous
déformation n’induit donc pas de fragilisation lors du fonctionnement de la centrale
nucléaire.
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ll. Les opérations de soudage du circuit secondaire

Le circuit secondaire est un élément clé du fonctionnement d’un réacteur nucléaire. Il
assure la production d’électricité et la slreté du réacteur. Les multiples sections de
tuyauterie composant le circuit secondaire sont soudées entre elles, pour assurer des
propriétés mécaniques optimales ainsi que la continuité de la matiere. Les soudures du
circuit secondaire sont au coeur de cette étude, notamment leur sensibilité au vieillissement
sous déformation, source de fragilité. Cette partie vise a présenter les opérations de
soudage réalisées sur le circuit secondaire. Les matériaux constitutifs seront présentés, ainsi
que les procédés de soudage employés. Il sera également fait état de la métallurgie du
soudage, dont la succession de chauffages et de refroidissements rapides conduisent a la
juxtaposition d’états hors équilibres.

II.1. Matériau constitutif : aciers Carbone-Manganese

Les tuyauteries du circuit secondaire sont réalisées en aciers carbone-manganése (Aciers C-
Mn) et soudées entre elles de maniere homogene, c’est-a-dire avec un métal d’apport
identiqgue au métal de base. Les aciers C-Mn sont largement utilisés pour diverses
applications industrielles en raison de leur versatilité et de leur faible colt. Ces aciers
contiennent généralement, en masse, moins de 0,3 % de carbone, 1,5 % de manganese, 0,5
% de silicium et des éléments résiduels tels que le phosphore et le soufre. La majorité des
aciers C-Mn a une microstructure composée d’'un mélange de ferrite et de cémentite (FesC).
La faible quantité et la nature des éléments d’alliage cités permettent de maintenir un faible
colt de production avec un bon compromis entre résistance et ductilité. Par ailleurs, cette
classe d’aciers se caractérise par une bonne capacité de mise en forme et de soudabilité,
critere essentiel pour des applications industrielles [25].

En vue d’une utilisation sur le circuit secondaire, les aciers C-Mn sont micro-alliés avec des
éléments tels que Ti, Nb, V ou Al. Le micro-alliage se définit comme I’ajout volontaire d’un
élément dans l'acier, dans de trés faibles proportions, inférieures a 0,1 %, entrainant une
forte modification des propriétés mécaniques. Cela conduit notamment a une réduction de
la taille de grains par épinglage des joints de grain et un fort durcissement par précipitation,
tout en maintenant une bonne ductilité et soudabilité [26], [27], [28].
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II.2. Procédés de soudage

11.2.a. Généralités

Le soudage est un procédé d’assemblage permanent caractérisé par une continuité
métallurgique de la matiére aprés assemblage [29]. L'immense majorité des soudures sont
réalisées par fusion des éléments a assembler. Les procédés de soudage par fusion vont
différer sur plusieurs aspects :

- L'utilisation ou non de métal d’apport

- Lasource d’énergie employée pour porter le métal en fusion : flamme, arc électrique,
résistance électrique, laser, plasma, réaction chimique, friction mécanique ...

- Procédés automatiques ou manuels

- Le moyen de protection du métal en fusion de I'oxydation : gazeux ou solide

Le choix du procédé se fera sur la base de criteres métallurgiques (métaux a souder,
propriétés mécaniques a atteindre) et industriels (co(t, vitesse de soudage, conditions
opératoires). Les soudures du circuit secondaire sont ainsi réalisées via trois procédés de
soudage que sont I'électrode enrobée (EE), I’arc sous flux ou arc submergé et le procédé TIG
(Tungsten Inert Gas).

Ces trois procédés de soudage reposent sur la création d’un arc électrique pour porter le
métal jusqu’a la fusion, ainsi que I'utilisation de métal d’apport. lls difféerent cependant par
I'apport d’énergie et la vitesse de dép6t du métal d’apport. Dans cette étude, nous
étudierons seulement des soudures réalisées par soudage a I'électrode enrobée. En effet, les
soudures réalisées a I'électrode enrobée sur le circuit secondaire de I'EPR ont montré une
plus grande sensibilité au phénomene de vieillissement sous déformation. Il a donc été
décidé de se focaliser sur I’étude de soudures issues de ce procédé.

I1.2.b. Soudage a I’'électrode enrobée

Le soudage a I'électrode enrobée est un procédé manuel et facile a mettre en ceuvre, ce qui
en fait un procédé de soudage couramment utilisé. Il présente tout de méme des limites
telles que la nécessité d’avoir des soudeurs qualifiés pour réaliser des soudures d’une bonne
qualité [30].
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Sens de soudage
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Enrobage

Ame métallique

Gaz de protection

Laitier Arc électrique

Bain de fusion

Métal déposé

Métal de base

Figure 4 : Schéma d'une opération de soudage a I'électrode enrobée, vue en coupe

La Figure 4 présente la réalisation d’'une soudure a I'électrode enrobée. L’électrode est
composée d’'une ame métallique recouverte d’un enrobage. L’'ame métallique assure deux
fonctions : elle permet de générer I'arc électrique avec le métal de base, et elle fond au
cours du soudage pour servir de métal d’apport. Quant a I'enrobage, il permet de protéger
partiellement le bain de fusion en formant un gaz de protection et un laitier protecteur sur le
cordon de soudure. Il peut également apporter des éléments d’addition pour enrichir le
métal déposé.

[1.3. Métallurgie du soudage

La métallurgie du soudage est un domaine spécifique de la métallurgie qui se caractérise par
des refroidissements rapides, un écrouissage des structures et I'impossibilité de réaliser des
traitements mécaniques ultérieurs. La majorité des phénoménes mis en jeu sont hors-
équilibre. On distingue trois zones principales dans une soudure, que sont le métal fondu, le
métal de base et la Zone Affectée Thermiquement (ZAT), présentées Figure 5.

Le correspond au métal déposé lors du soudage, partiellement mélangé avec le
métal de base (on parle de dilution). Le métal fondu subit un refroidissement rapide, avec un
passage de I'état liquide jusqu’a la température ambiante en quelques secondes

Les métaux de base sont les pieces que I'on cherche a assembler. Elles restent a I'état solide
lors de l'opération de soudage. A proximité du métal fondu, la matiere subit un
échauffement plus ou moins important qui entraine des transformations métallurgiques,
sans fusion de la matiére. Cette zone réchauffée est appelée zone affectée thermiquement
(ZAT). La limite entre la ZAT et le métal fondu est appelée « ligne de fusion ».
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Figure 5 : Vue en coupe d'une soudure et mise en évidence des trois zones principales, métal de base,
métal fondu et zone affectée thermiquement (ZAT) [31]

On distingue encore plusieurs zones dans la ZAT, selon la température maximale atteinte par
la matiere, illustrées Figure 6. Proche de la ligne de fusion, I'acier est chauffé dans la partie
supérieure du domaine austénitique, entrainant la formation d’une structure a gros grains.
Au-dela, I'acier est réchauffé dans la partie inférieure du domaine austénitique. Il en résulte
une recristallisation qui conduit a la formation d’une structure a grains fins. On observe
ensuite une structure caractéristique d’un réchauffage dans le domaine inter-critique. Enfin,
des transformations peuvent intervenir dans les zones réchauffées dans le domaine
ferritique : précipitation et grossissement des grains ferritiques.

La ZAT est donc une zone critique, sujette a de nombreuses études, en raison de la grande
variété de transformations rencontrées. Par ailleurs, la majorité des soudures sont réalisées
en plusieurs passes successives. Cela entraine donc un réchauffage cyclique du métal déposé
a chaque nouvelle passe de soudage. Il en découle deux conséquences :

- Le métal fondu présentera des caractéristiques similaires a la ZAT avec des
transformations microstructurales liées aux réchauffages ;

- Les multiples passes de soudage entrainent des cycles de chauffage-refroidissement,
formant alors des microstructures complexes dans la ZAT et le métal fondu.
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Figure 6 : Présentation des différentes microstructures d'une ZAT et de leurs liens avec le cycle
thermique [32]

Les opérations de soudage multi-passes conduisent a des cycles de chauffage-
refroidissement d’'une méme zone, c’est-a-dire le réchauffage par la passe N+1 d’'une zone
déja réchauffée par la passe N. Ceci est a I'origine de nouvelles microstructures complexes,
présentées dans la Figure 7. Le schéma (a) permet ainsi d’identifier deux nouvelles
microstructures suite au réchauffage par une passe de soudage N+1. Il existe ainsi une zone
affectée thermiquement a gros grains (gris sombre) réchauffée dans le domaine inter-
critique par la passe N+1. De la méme maniere, une partie de la zone réchauffée a gros
grains subit un réchauffage sous-critique par la réalisation de la passe N+1.

Le schéma (b) de la Figure 7 présente I'effet de la réalisation d’une passe N+2. Il en résulte
essentiellement un réchauffage a des températures intermédiaires, de I'ordre de 500 °C, des
zones initialement réchauffées a gros grains. La macrographie (c) représente une vue en
coupe caractéristique des microstructures issues d’une soudure multi-passe. Les différents
cordons de soudure sont identifiables a leur forme en arc de cercle, et mis en évidence en
rouge. On comprend alors que la majorité du métal fondu est réchauffé et transformé lors
des opérations de soudage, a une exception pres. Les trois passes supérieures sont les
derniéres déposées et sont ainsi peu réchauffées. C’est pourquoi elles se composent d’une
importante proportion de zone non affectée thermiquement (identifiable aux bandes
sombres). Pour certaines applications particuliéres, des passes de soudage supplémentaires
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peuvent étre réalisées, avant d’étre supprimées par meulage ou usinage. L'objectif est de
réchauffer les passes supérieures de la soudure pour obtenir une microstructure
recristallisée.

temperatures Acl - Ac3

Coarse-grained HAZ
reheated to a subcritical
temperatures Acl

Figure 7 : Transformations microstructurales dans la ZAT suite a un soudage (a) en deux passes et (b)
en trois passes [33]. (c) Macrographie d’une soudure multi-passes [34]

Ainsi, le soudage multi-passe conduit a des gradients de température importants et
hétérogénes. Il en résulte une succession de dilatations et contractions inégales du matériau
lors de I'opération de soudage a I'origine d’un écrouissage de la matiére. La multiplicité des
microstructures et I'écrouissage créent des gradients de propriétés, délétéres pour la bonne
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tenue mécanique des soudures. lls doivent donc étre lissés au maximum, notamment en
ayant recours a un traitement thermique de détensionnement.

II.4. Traitement thermique de détensionnement

Un traitement thermique dit de « détensionnement » (TTD) est réalisé aprés soudage pour
éliminer les contraintes résiduelles dans l'acier, issues des dilatations et contractions
inégales du matériau pendant le soudage. Cette relaxation des contraintes internes est
essentielle pour assurer la tenue mécanique de la soudure [35], [36], notamment face aux
phénomenes de fissuration et de corrosion sous contrainte [37], [38].

Par ailleurs, le traitement thermique de détensionnement joue un rdle sur le plan
métallurgique en adoucissant la ZAT. En effet, celle-ci contient un fort taux de carbone,
identique a celui du métal de base, mais subit un refroidissement rapide assimilable a une
trempe ainsi que de nombreux cycles thermiques. Il en résulte une dureté accrue dans la
ZAT mais aussi une relative fragilité par rapport au métal de base ou au métal fondu. Le TTD
permet donc d’adoucir la ZAT et de réduire le risque de rupture fragile dans cette derniéere. Il
joue ainsi le role d’un traitement de revenu.

Cependant, la maitrise du traitement thermique de détensionnement est délicate. En effet,
le couple temps-température de TTD doit étre suffisamment élevé pour relaxer efficacement
les contraintes résiduelles de soudage, mais assez faible pour ne pas conduire a un trop
grand adoucissement par grossissement des grains ferritiques ou austénitisation partielle.
Dans le cas des soudures du circuit secondaire, le TTD est pratiqué aux environs de 600 °C,
pour des durées de |'ordre de deux heures.

Au-dela de ces deux fonctions principales, le traitement thermique de détensionnement
assure également un réle de prévention du phénomeéne de vieillissement sous déformation
en favorisant la précipitation des atomes interstitiels libres, carbone et azote, dans la
matrice. Le phénomeéne de vieillissement sous déformation sera présenté en détails dans la
section suivante.
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I1l. Le vieillissement sous déformation

Le vieillissement sous déformation (VSD) est une modification des propriétés
mécaniques d’un matériau dans le temps, résultant d’'une déformation plastique, entrainant
un durcissement et une fragilisation du matériau [39], [40]. On distingue deux cas : une
déformation suivie d’'un temps de vieillissement, on parle de vieillissement statique. Si la
déformation et le vieillissement ont lieu simultanément, il s’agit alors de vieillissement
dynamique. Cette distinction est uniquement pratique. Les vieillissements statique et
dynamique reposent sur le méme mécanisme, la ségrégation des atomes de soluté sur les
dislocations, a des échelles de temps différentes.

I1l.1. Ségrégation d’équilibre sur les dislocations

En science des matériaux, la ségrégation se définit comme I'enrichissement en solutés d’un
alliage dans une région spécifiqgue du matériau [41], dont la taille varie de quelques
nanometres a plusieurs microns. Il s’agit donc de la formation d’hétérogénéités de
composition chimique locale du matériau qui se produit a la solidification ou lors de
traitements thermiques. Dans le cas du VSD, les atomes de soluté ségregent, s’accumulent,
autour des dislocations, comme I'ont prédit Cottrell et Biloy en 1949 [42].

La concentration de solutés a I'équilibre autour d’une dislocation peut ainsi s’écrire :

Ng = Ng exp (;TET) (Eq. 1)

Avec Ny et No le nombre d’atomes par unité de volume, respectivement autour de la
dislocation et dans la matrice, avec kg la constante de Boltzmann, T la température et E,
I'énergie de ségrégation, c’est-a-dire I'énergie d’interaction entre le soluté et la dislocation.
Cette énergie dépend du volume de relaxation des atomes de soluté introduits dans un site
contraint élastiquement par la présence d’une dislocation.

La présence d’atomes de solutés dans le champ élastique des dislocations est a I'origine d’un
phénomeéne « d’épinglage » des dislocations. L’attraction mutuelle entre I'élément d’alliage
et la dislocation perturbe la mise en mouvement de cette derniére. Il en résulte une
modification de la dynamique des dislocations et des propriétés mécaniques. Cette
modification des propriétés mécaniques fera I'objet d’'une présentation détaillée dans cette
section, tandis que le détail des mécanismes sera exposé dans la section V.
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l1l.2. Le vieillissement statique

Le phénoméne de vieillissement statique (Static Strain Ageing) s’observe dans certains
métaux, y compris les aciers, apres qu’ils aient été déformés plastiquement puis vieillis de
maniere naturelle a température ambiante, ou via un traitement thermique.

Le vieillissement statique est aisément mis en évidence lors d’essais de traction interrompus.
Supposons gqu’un matériau soit déformé plastiquement (point B de la courbe de traction,
Figure 8), puis que la sollicitation soit interrompue. A la reprise de la déformation, il est
attendu que le matériau rentre de nouveau dans le domaine plastique au point B et que
I’écrouissage se poursuive le long de la courbe de traction de référence, en I'absence de
vieillissement statique.

Dans le cas d’un matériau sensible au vieillissement statique, si le temps de vieillissement est
suffisant, alors le matériau verra sa limite élastique augmenter d’une valeur AY pour
atteindre le point C. Il s’en suivra une instabilité plastique caractéristique : une chute de la
contrainte, appelée crochet de traction, puis un plateau de contrainte, appelé palier de
Liders. Le crochet de traction traduit le désancrage brutal des dislocations. Celles-ci sont
mobiles a une contrainte moindre que celle requise pour les mettre en mouvement, d’ou la
chute de contrainte.

Strain-aged
lower yield extension

Siress

I:nitiai lower
yield
extension
(Luders
sirain)

_ Prestrain _J Residual ductility N
' B Total elongation _ |
|
Strain

Figure 8 : Courbe de traction caractéristique d'un matériau sensible au vieillissement statique [43]

Le palier de Luders correspond a un plateau sur la courbe de traction, le long duquel la
déformation a lieu a une contrainte constante. L'origine de ce palier repose sur une
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plastification localisée de I'éprouvette ainsi qu’une réduction locale de la section, qui
intervient dans les zones de concentration de contraintes. Cette plastification va alors se
propager le long de I'éprouvette, a une contrainte constante, jusqu’a ce que la déformation
soit homogene. La déformation plastique reprend ensuite a des valeurs de contraintes plus
élevées que celles de référence. La résistance mécanique Rm est ainsi augmentée d’une
valeur AU, mais I'allongement a rupture est réduit d’'une valeur Ae. Le vieillissement statique
est donc caractérisé sur la courbe de traction par des instabilités plastiques (crochet et
plateau de Liiders), un durcissement (AY et AU) mais une fragilisation (Ae).
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Figure 9 : Courbes de transition ductile-fragile d'une soudure en acier SA508 (i) aprés TTD (trait plein)
(ii) aprés TTD et écrouissage 5% (traits pointillés) et (iii) aprés TTD, écrouissage et vieillissement 30
minutes a 250°C (traits mixtes) [44]

Le vieillissement statique modifie également les propriétés de résilience du matériau. Ceci
est mis en évidence dans la Figure 9, ou sont tracées les courbes de transition de résilience,
ou courbes de transition ductile-fragile, d'un méme acier SA508 (acier faiblement allié) dans
trois états thermo-mécaniques différents [44]. La courbe de référence, en trait plein,
correspond a celle du matériau soudé puis détensionné. Aprés un écrouissage de 5 %, la
température de transition est décalée vers les hautes températures. Cette fragilisation
s’explique par I'augmentation de la densité de dislocations induite par I’écrouissage. Enfin, la
troisieme courbe correspond a celle du matériau écroui puis vieilli a 250 °C pendant 30
minutes. On observe alors un décalage supplémentaire de la courbe de transition, en raison
du vieillissement subi par le matériau. D’un point de vue phénoménologique, cette nouvelle
fragilisation s’explique par la ségrégation, éventuellement la précipitation, des interstitiels
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libres, en I'occurrence carbone et azote, sur les dislocations introduites lors de I'écrouissage.
La mise en mouvement des dislocations est entravée, ce qui entraine une fragilisation. Il est
a noter que la fragilisation observée entre le matériau de référence et le matériau écroui-
vieilli est en partie liée a I'écrouissage réalisé, ici 5 %. Un taux d’écrouissage moins important
entrainerait une fragilisation totale moins importante. L'effet du taux d’écrouissage sur la
composante « vieillissement » de la fragilisation totale n’est cependant pas connu.

l11.3. Le vieillissement dynamique

Le vieillissement dynamique (Dynamic Strain Ageing: DSA) présente les mémes
caractéristiqgues et origines que le vieillissement statique, a la seule différence que la
déformation plastique et le vieillissement ont lieu en simultané [45]. Ainsi, le vieillissement
dynamique intégre la notion de cinétique de ségrégation des interstitiels sur les dislocations.

Le couple temps-température est au coeur de la sensibilité au vieillissement dynamique. En
effet, une diminution de la vitesse de déformation tend normalement a adoucir le matériau,
mais elle augmente le temps disponible pour que les interstitiels ségregent sur les
dislocations. Par ailleurs, une augmentation de la température accroit la mobilité atomique,
tout en réduisant la ségrégation sur les défauts cristallins.
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Figure 10 : Courbes de traction a température croissante d'un acier C-Mn, pour une unique vitesse de
déformation [46]
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La Figure 10 présente les résultats d’essais de traction a différentes températures de 20 °C a
350 °C, réalisés sur un acier C-Mn sensible au vieillissement dynamique [46]. Alors que la
contrainte décroit dans un premier temps lorsque la température d’essai augmente jusqu’a
100 °C, essentiellement en raison de la diminution de la friction de réseau, elle se met
ensuite a augmenter avec la température d’essai, jusqu’a dépasser la résistance mécanique
initiale, a 20 °C. Ce phénoméne est appelé « inversion de Rm ». On peut également observer
une baisse conséquente de I'allongement a rupture. Enfin, les essais a 150 °C et 200 °C
montrent des signes d’effet Portevin — Le Chatelier (PLC): des instabilités d’écoulement
plastique qui se caractérisent par des hachures sur la courbe de traction. L'effet PLC est un
sous-domaine du vieillissement dynamique, activé lorsque la mobilité des interstitiels
devient trés proche de la mobilité des dislocations [47], [48].

Dans le cas général des aciers C-Mn, la sensibilité au vieillissement dynamique s’observe
jusqu’a environ 350 °C [49], [50], [51]. En plus de I'augmentation de Rm avec la température
d’essai, on observe une fragilisation du matériau qui peut se caractériser par une baisse de
I'allongement a rupture, de I'allongement uniforme et une diminution de la striction.

l11.4. Criteres de sensibilité au VSD

Il a été vu dans les parties précédentes que le VSD entraine un durcissement des matériaux
sensibles a ce phénomeéne mais aussi une fragilisation : perte d’allongement a rupture,
décalage de la température de transition ductile-fragile, diminution de la striction. Pour les
applications considérées, a savoir les soudures du circuit secondaire, la problématique de la
fragilisation doit étre maitrisée.

Dans un premier temps, il est donc nécessaire de déterminer un critere de sensibilité au
VSD. Sur le plan métallurgique, le domaine du vieillissement dynamique peut étre défini en
s’intéressant aux variations de la sensibilité a la vitesse de déformation S, définie ainsi :

do
d1In(&)

(Eq. 2)

En I'absence de vieillissement dynamique (matériau non sensible ou conditions
expérimentales ne permettant pas de I'observer), S augmente avec la température d’essai.
Le matériau est sujet au vieillissement dynamique dés lors que S commence a diminuer
lorsque la température d’essai augmente [52]. La sensibilité a la vitesse de déformation peut
également prendre des valeurs négatives. Dans ce cas, des instabilités de Portevin — Le
Chatelier seront observés sur les courbes de traction. Le domaine PLC est donc un sous-
domaine du domaine de vieillissement dynamique, dans lequel S est négatif. On peut alors
tracer les domaines du vieillissement dynamique et du phénomeéne PLC dans le plan (T,é€),
Figure 11.
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Figure 11 : Définition des domaines du vieillissement dynamique et du PLC dans le plan (T,€)

Sur le plan industriel, un acier est considéré sensible au VSD si la fragilisation induite est
importante, c’est-a-dire un non-respect des requis de résilience, 100 J a 0 °C. Cela entraine
une problématique sur la mesure de la fragilisation induite par le VSD, qui est une opération
coliteuse et délicate. La réalisation de courbes de transition ductile-fragile pour chaque
soudure serait la maniére optimale de quantifier la sensibilité au VSD, mais cela nécessite de
trés nombreuses éprouvettes et les essais présentent d’importantes dispersions. Par ailleurs,
cela nécessite d’écrouir au préalable des soudures représentatives, de maniere homogene.

Des études menées par Framatome [53] ont ainsi mis en évidence une corrélation entre
inversion de Rm et perte de striction a 300 °C, donc une corrélation entre le durcissement et
la fragilisation liés a la sensibilité au VSD. Ces résultats sont présentés dans la Figure 12. Plus
I'inversion de Rm est forte, plus le matériau est sensible au VSD, donc potentiellement
fragile. Il a donc été décidé d’utiliser I'inversion de Rm, définie par la différence entre la

valeur de Rm a 300 °C et la valeur de Rm a température ambiante, comme critére de
sensibilité au VSD.
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Figure 12 : Corrélations obtenues par Framatome entre inversion de Rm et perte de striction a 300°C,
pour diverses soudures sensibles au VSD [53]

L'intérét de ce critere repose notamment sur sa facilité de mise en ceuvre. Il ne nécessite

gue deux essais de traction, 'un a 300 °C, proche de la température de service, et l'autre a

20 °C. Par ailleurs, indépendamment de la sensibilité au VSD, ces essais doivent étre réalisés

pour quantifier la résistance des soudures. Ce critére n’entraine donc pas de surco(t de mise

en ceuvre. De la méme maniere, un lien empirique a été fait entre l'inversion de Rm et le

décalage de la température de transition ductile-fragile. Cependant, le lien quantitatif entre

ces deux phénomeénes n’est pas clair.
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V. Parametres influents sur la sensibilité au VSD

I a été vu que le VSD repose sur une interaction entre dislocations et solutés,

essentiellement les interstitiels dans le cas des soudures en acier C-Mn du circuit secondaire.

Dans cette partie, nous étudierons en détail I'effet de divers parametres sur la sensibilité au

VSD.

IV.1. Taux d’écrouissage

Le taux d’écrouissage a une influence directe sur la sensibilité au VSD. En effet, écrouir le

matériau revient a augmenter sa densité de dislocations, élément au coeur du phénomeéne.

La Figure 13 est issue des travaux de Samek et al. [54] concernant la réponse au Bake

Hardening (une application industrielle du vieillissement statique) d’un acier TRIP. Le

graphique présente la valeur de Bake Hardening (BH), I'augmentation de la limite d’élasticité

apres déformation plastique et vieillissement, en fonction de la pré-déformation appliquée,

de 0 a 10 %. Il semble exister une valeur optimale de pré-déformation, environ 4-5 %, qui

permette de maximiser la réponse au Bake Hardening du matériau. Au-dela de 5 % de

déformation, l'augmentation de contrainte est moins importante, indépendamment du

temps de vieillissement.
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Figure 13 : Effet du taux de pré-déformation sur I'augmentation de la contrainte, pour plusieurs

temps de vieillissement a 170°C [54]
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L'effet de la pré-déformation sur la réponse au Bake-Hardening, ou la sensibilité au VSD, doit
étre analysé en réfléchissant en termes de densité de dislocations et de concentration en
interstitiels libres. Il existe un rapport optimal densité de dislocations / concentrations en
interstitiels qui maximise la sensibilité au VSD. En effet, si la densité de dislocations est trop
faible, toutes les dislocations sont ségrégées et il reste des interstitiels en solution solide. A
I'inverse, si elle est trop forte, il y a trop de dislocations par rapport aux interstitiels libres. La
ségrégation moyenne par dislocation n’est plus aussi forte. Il y a donc une baisse de la
sensibilité au VSD.

Par ailleurs, il est a noter qu’une hausse de la densité de dislocations peut avoir des effets
supplémentaires indirects sur la sensibilité au VSD : dissolution de carbures ou de nitrures
[55], [56], [57] ou germination préférentielle pour certains précipités [20], [58]. Il faut alors
étudier en détail I'équilibre complexe entre solution solide, précipitation et ségrégation.
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Figure 14 : Effet du taux de pré-déformation sur I'augmentation de la limite élastique, en fonction du
temps de vieillissement [59]

Ainsi, Elsen et Hougardy [59], Figure 14, mettent également en évidence une plus forte
augmentation de la limite élastique lorsque la pré-déformation augmente, de 1 % a 5 %. Bien
que les matériaux étudiés soient tres similaires, leurs différences de concentration
d’interstitiels en solution solide et de densité de dislocations modifient la réponse au
vieillissement statique ou Bake Hardening.
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Ainsi, I'écrouissage préalable d’'un matériau sensible au VSD a un impact sur la réponse au
vieillissement car il augmente la densité de dislocations. Au-dela de la valeur de
I'’écrouissage, c’est essentiellement la densité de dislocations, en lien avec la teneur en
interstitiels libres, qui est le parameétre a prendre en compte pour étudier le VSD et les
phénomeénes de fragilisation. L’historique thermo-mécanique du matériau influe donc sur la
sensibilité au VSD : il est par exemple connu que les opérations de soudage entrainent une
forte densité de dislocations.

IV.2. Couple temps-température

Le vieillissement sous déformation met en jeu des phénomeénes cinétiques, thermiquement
activés, que sont la diffusion et la ségrégation. On retrouve ainsi une influence du couple
temps-température sur la sensibilité au VSD.

Dans un premier temps, la température aura de multiples influences. L’accroissement de la
température dans les aciers tend a augmenter la solubilité de C et N en solution solide, tout
en accélérant les phénomeénes de diffusion. Les coefficients de diffusion de C et N dans la
ferrite ont été largement étudiés et sont assez proches. Nous utiliserons ici les valeurs issues
de [26], a savoir :

)
(9]
Il

0,62 * 107° x exp (%) m?.s71 (Eq. 3)

- —77000 -
Dy = 0,50 * 1076 x exp (T) m?.s71 (Eq. 4)
Avec R la constante des gaz parfaits, exprimée en J.mol™*.K ™.

Les coefficients de diffusion de C et N mettent en évidence l'aspect « naturel » du
vieillissement statique. La diffusion de ces interstitiels n’est en effet pas négligeable a
température ambiante. Le temps nécessaire pour parcourir 50 nm (la moitié de la distance
moyenne entre dislocations, si I’'on considére une densité de dislocations de 1.10™ m™) est
d’environ 35 heures pour l'azote et 112 heures pour le carbone. Les phénomenes de
diffusion et ségrégation peuvent donc aisément avoir lieu a température ambiante. A 300 °C,
la diffusion de C et N est démultipliée. Le temps requis pour parcourir une distance de 50 nm
est inférieur au dixieme de seconde. Cependant, 'augmentation de la température tend a
réduire I'intensité de la ségrégation.

Dans un second temps, la variable temporelle est a mettre au regard des longueurs
caractéristiques du matériau (longueurs de diffusion a une température donnée, distance
moyenne entre dislocations). Pour le cas du vieillissement statique, la notion de diffusion
des interstitiels au cours de la déformation est négligeable. Si la diffusion pendant la
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déformation devient importante, on parle alors de vieillissement dynamique. Cette
distinction est valable a condition de considérer les mémes vitesses de déformation.
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Figure 15 : Augmentation de la contrainte d'écoulement en fonction du temps de vieillissement a 60°C

pour un acier C-Mn écroui 4% [60]

La Figure 15 présente I'effet du temps de vieillissement sur la sensibilité au VSD [60]. Un
acier C-Mn est soumis a une pré-déformation plastique de 4 %, puis vieilli a 60 °C pendant
des durées différentes, variant de 0 a 10 000 minutes, soit prés d’une semaine. Quatre
régimes sont observés :

- En l'absence de vieillissement (0 minute), la déformation plastique reprend a la
derniére valeur de contrainte atteinte lors de la pré-déformation.

- Pour les courts temps de vieillissement (15 et 20 minutes), on observe I'apparition
d’un plateau de Luders [22], [61], sans modification de la contrainte d’écoulement. Le
vieillissement entraine une ségrégation permettant d’ancrer les dislocations.
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- Pour les temps intermédiaires, de 35 a 200 minutes, il est observé un accroissement
de la valeur de la contrainte d’écoulement, en plus du plateau de Liders. Le
vieillissement permet une ségrégation plus importante qui entraine un durcissement
du matériau, phénomeéne observé régulierement dans d’autres études [62], [63].

- Enfin, pour les temps les plus longs, la contrainte augmente encore. De plus,
I'écrouissage, c’est-a-dire la pente de la courbe de traction dans le domaine
plastique, augmente. Cela traduit une modification de la réponse du matériau face a
la déformation plastique, suite au vieillissement subi par le matériau.

Il est a noter que la modification des propriétés mécaniques dans le temps semble atteindre
un plateau aux environs de 10 000 minutes, soit une semaine, a 60 °C. On peut supposer que
les mécanismes a l'origine de ce vieillissement, la ségrégation sur les dislocations, ont atteint
I'équilibre. Comme cela a été précisé dans la section 1.4, le VSD peut entrainer une
fragilisation des matériaux lors de la construction d’une centrale nucléaire, mais il
n’entrainera pas de fragilisation supplémentaire en service.

L'effet de la température d’essai est mis en évidence dans la Figure 16 sur deux aciers C-Mn
[64]. Le graphe présente la valeur de Rm obtenue pour deux aciers C-Mn, A48 et A42 (calmé
a lI'aluminium), en fonction de la température d’essai, variant de I'ambiante a 350 °C. Pour
I'acier A48, La valeur de Rm augmente avec la température d’essai (on parle d’inversion de
Rm) et passe par un maximum a 200 °C avant de décroitre. La sensibilité au VSD est ainsi
maximale a 200 °C pour cette nuance.

700 T T T T T T
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Figure 16 : Effet la température d'essai sur la valeur de Rm pour deux aciers C-Mn, nuances A42 et
A48. L'acier A42 est calmé a I'aluminium [64]
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Une tendance similaire est observée sur I'acier A42. Avec la hausse de la température
d’essai, Rm diminue progressivement, avant d’augmenter et de passer par un maximum vers
300 °C. Cependant, I'augmentation de Rm est moins forte que dans l'acier A48 et le
maximum intervient a une température plus élevée. En effet, I'acier A42 contient de
I’aluminium, ce qui le rend moins sensible au vieillissement sous déformation. L'effet de la
composition chimique sera présenté en détails dans la partie suivante.

Enfin, linfluence de la vitesse de déformation (donc de la variable temporelle) sur la
sensibilité au VSD est exposée dans la Figure 17 [46]. Il est représenté la valeur de Rm pour
une méme nuance d’acier C-Mn en fonction de la température d’essai. Deux vitesses de
déformation sont étudiées, 10 s et 107 s™. La vitesse de déformation « habituelle » est de
10™ s™*. Dans ces conditions expérimentales, on observe une augmentation de Rm qui passe
par un maximum a 250 °C avant de décroitre, résultats similaires a ceux de la Figure 16.
Uessai a 102 s présente une augmentation de Rm a partir de 250 °C, qui semblerait
atteindre un maximum a 350 °C. L'augmentation de la vitesse de déformation conduit donc a
un décalage du maximum de Rm vers les plus hautes températures. Cela s’explique par la
réduction du temps disponible pour la ségrégation des interstitiels lors de la déformation
plastique. Il est donc nécessaire d’augmenter la diffusion, donc la température, pour que la
sensibilité au VSD soit observée.

Résistance a la traction (Rm)

700 : : . . .
I I | | |
1 1 I I I
1 1 I I I
1 1 I I I

650 - p------- R e T I REEEEEES
| | | | |
i i T i

600 e i e e e ST B SRRt EEEEEEEE
T, 1 1 1 I [ |
= N : : : LT
S N ! ! ! ! *

= - e et —= e
£ | I R L * | M |
o | I I - o | | |
| 1 1 1 i . | |
I 1 1 1 I I

200 ¢=---——- FTTTTo P i i T T T
| I I I | | |
| I I I | | |
| 1 1 1 | | |
I 1 1 1 I I I

450 +----———- m—————— —————— F—————— Fmm————— ——————— m————— e ——— =

! ! : : ! ! ——10-4 5-1
| | | | | | = 10-2 5-1
400 ! ! ! ! ! ! !
0 50 100 150 200 250 300 350 400

Température (°C)

Figure 17 : Effet de la température d'essai sur la valeur de Rm pour un acier C-Mn a deux vitesses de
déformation différentes [46]

Les résultats disponibles dans la littérature montrent un effet du couple temps-température
sur la sensibilité au VSD. En effet, le VSD repose sur des phénomeénes thermiquement activés
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tels que la diffusion atomique et la ségrégation. Dans le cas des aciers C-Mn, on observe un
maximum de sensibilité au VSD, caractérisé par une augmentation de Rm, aux alentours de
250 °C. Cela laisse a penser que les atomes interstitiels, C et N, sont responsables du VSD
dans ces conditions car ils diffusent aisément dans cette gamme de températures, entre 200
et 300 °C. Il a également été vu dans la Figure 16 que la présence d’aluminium avait un effet
sur la sensibilité au VSD. Ainsi, la prochaine section est dédiée aux effets de la composition
chimique sur la sensibilité au VSD.

IV.3. Composition chimique

La sensibilité au VSD repose sur une interaction solutés — dislocations. Ainsi, la nature et
teneur des solutés a évidemment un impact sur la sensibilité au VSD. Nous nous
concentrerons ici sur le VSD résultant de la ségrégation des interstitiels sur les dislocations, a
des températures de I'ordre de 300 °C. Ce sont en effet les seuls éléments chimiques
mobiles a cette température.

Les solutés peuvent étre classés en plusieurs catégories : ceux qui sont responsables du
vieillissement (C et N en solution solide), ceux qui forment des carbonitrures stables
(réduisant C et N en solution solide) et ceux en interaction avec C et N, sans former de
carbures ou nitrures.

IV.3.a. Eléments d’alliage responsables du vieillissement

Le carbone et I'azote sont identifiés comme responsables du VSD dans les aciers C-Mn a des
températures de l'ordre de 300 °C. Considérant que la sensibilit¢é au VSD repose sur
I'interaction entre solutés et dislocations, il parait évident que la teneur en carbone et azote
libres a un impact direct sur la sensibilité au VSD. Ainsi, augmenter la concentration en
interstitiels libres conduit a une augmentation de la sensibilité [59], [65].

Cet effet est observé dans la Figure 18 (a) cas du carbone [66], (b) cas de 'azote [67]. Le
graphe (a) présente la réponse d’un acier C-Mn avec différentes teneurs de C en solution
solide : (1) 140 ppm masse, (ll) 22 ppm masse, (I1l) 5 ppm masse, (IV) 2 ppm masse. L'acier est
soumis a un écrouissage de 4 % et un vieillissement a 60 °C. Plus la teneur en carbone est
forte, plus I'augmentation de la résistance, donc la sensibilité au VSD, est élevée. On note
également que la cinétique est plus rapide : une plus haute teneur en carbone conduit a une
augmentation de la résistance plus précoce. Cela s’explique par la réduction de la distance
moyenne entre les atomes de carbone et les dislocations. L'azote a un effet similaire,
présenté sur la courbe (b). L'augmentation de Rm a 200 °C, par rapport a I'ambiante, est
tracée en fonction de la teneur en azote libre. Il est donc clair qu’une forte teneur en azote
libre conduit a une forte inversion de Rm.
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Figure 18 : Influence de la teneur en C et N libres sur la sensibilité au VSD. (a) Cas du carbone. | = 140
ppm masse, Il = 22 ppm masse, Il =5 ppm masse, IV = 2 ppm masse [66] et (b) cas de I'azote [67]

L'azote libre est également responsable d’un fort décalage de la température de transition
ductile-fragile, comme le montre la Figure 19 [68], citée par [15]. Pour une méme pré-
déformation, l'augmentation de la température de transition varie linéairement avec la
teneur en azote libre. Par ailleurs, I'étude comparative de la Figure 18 (b) et de la Figure 19
permet de confirmer le lien empirique établi par Framatome, concernant la corrélation entre
inversion de Rm et transition ductile-fragile.
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Figure 19 : Effet de la teneur en azote libre sur le décalage de la température de transition-ductile
fragile [68] citée par [15]

En conclusion, le VSD reposant sur une interaction entre interstitiels et dislocations, la
teneur en interstitiels libres a naturellement un impact majeur sur la sensibilité au
phénomene. De plus, il semblerait que C et N entrainent des réponses quasi-identiques au

VSD.
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IV.3.b.  Eléments d’alliage formant des carbures ou des nitrures

Il a été vu dans la section précédente que la teneur en carbone et azote libres dans la
matrice a un effet direct sur la sensibilité au VSD. Certains éléments chimiques ont
cependant la capacité de former des carbures, nitrures ou carbonitrures tres stables,
permettant de réduire la sensibilité au VSD en réduisant la teneur en interstitiels libres.

On peut notamment citer le réle des éléments Ti, Nb, V et Al dont les carbures et nitrures
ont un trés faible produit de solubilité dans les aciers ferritiques, voir Figure 20 (a) [26]. Ce
graphique présente les produits de solubilité de différents carbures et nitrures dans I'acier.
Le titane est I'élément le plus efficace pour précipiter N, tandis que Nb précipite
efficacement C. Leur présence conduit ainsi a une forte précipitation de C et N. Il est
intéressant de remarquer que la précipitation des nitrures est plus favorable que celle des
carbures, en raison du plus faible produit de solubilité des nitrures.

Cet effet est illustré par I'ajout d’une faible quantité de Ti, 0,029 % masse, dans un acier C-
M, voir Figure 20 (b) [69]. Le graphe (b) représente I'essai de traction interrompu d’un acier
C-Mn micro-allié au Ti. Le premier essai montre des instabilités élasto-plastiques : crochet et
plateau de Liiders. Aprés interruption de la déformation et vieillissement, ces instabilités
sont éliminées et il N’y a pas de modification des propriétés mécaniques. Le titane a donc
permis de précipiter I'intégralité des interstitiels libres dans la matrice, supprimant ainsi la
sensibilité au VSD. Les instabilités observées lors de la pré-déformation reposent
probablement sur la précipitation de carbonitrures de titane sur les dislocations.
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Figure 20 : (a) Produits de solubilité des principaux éléments de micro-alliages (Ti, Nb, V) dans l'acier
en présence de C et N [26]. (b) Courbe de traction d'un acier C-Mn micro-allié au Ti, a hauteur de
0,029 % masse [69]
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IV.3.c. Eléments d’alliage en interactions avec C et N

Des études ont montré que certains éléments interagissent avec C et N en solution solide,
sans pour autant précipiter des carbures ou nitrures. Parmi ces éléments chimiques, 'effet
du Mn sur la sensibilité au VSD est présenté Figure 21. L'augmentation de la teneur en Mn
en solution solide, a teneur en C et N constante, voir Figure 21 (a) [43], réduit
I'augmentation de la limite d’élasticité lors d’un vieillissement naturel apres une
déformation plastique. De méme, une forte teneur en Mn réduit 'augmentation de la
résistance dans un acier C-Mn avec deux teneurs en azote différentes (voir Figure 21 (b)
[67]).
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Figure 21 : Effet positif de la teneur en Mn sur la sensibilité au VSD d'un acier C-Mn [43], [67]

Ainsi, I'ajout de manganeése en solution solide réduit la sensibilité au VSD, sans pour autant
précipiter avec C et N. Il est évoqué une réduction de la diffusion de C et N en raison de la
formation de paires Mn-C et Mn-N [70], [71], [72]. La technique du frottement intérieur
appliquée aux aciers met ainsi cette interaction en évidence [73], [74], [75], [76]. De la
méme maniere, des interactions sont évoquées entre Si et N, retardant le VSD. Cependant,
le silicium est également connu pour retarder la précipitation de carbures et donc conserver
le carbone en solution solide. Ces effets de Mn et Si sont globalement mal connus et peu

étudiés.
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IV.4. Traitement thermique de détensionnement

Un traitement thermique de détensionnement (TTD) est appliqué aprés soudage,
pour réduire les contraintes internes et adoucir les ZAT, voir I1.4. Cependant, le TTD va
également étre utilisé afin de réduire la sensibilité au VSD des soudures.

La Figure 22 (a) présente la valeur de Rm et l'allongement a rupture en fonction de la
température d’essai, pour une soudure en acier C-Mn, brute de soudage ou détensionnée
[77]. Alors que le matériau brut de soudage est fortement sensible au VSD (forte inversion
de Rm et perte d’allongement), le TTD réduit cette sensibilité. La résistance mécanique reste
constante sur la plage 50-300 °C et la perte d’allongement est minime.

L'effet bénéfique du TTD se fait également sentir sur la résilience, Figure 22 (b) [78]. Les
soudures détensionnées présentent une température de transition de résilience a 50 J plus
faible, indépendamment de la teneur en azote et du traitement thermo-mécanique
préalable.

Cette réduction de la sensibilité au VSD aprés TTD s’explique par la réduction de la teneur en
interstitiels libres dans la matrice. Le traitement thermique permet en effet de précipiter C
et N, soit avec le fer (FesC, Fe4N), soit avec des traces d’éléments carburigénes et
nitrurigénes (Ti, V, Nb ...) [79], [80], [81]. Il n’est en effet pas possible d’apporter de grandes
guantités d’éléments nitrurigenes dans les métaux déposés, qui s’oxyderaient au contact de
I'air ambiant lors du soudage.
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Figure 22 : (a) Effet du TTD sur la valeur de Rm et I’'allongement a rupture en fonction de la
température d'essai. Aprés TTD, I'inversion de Rm est supprimée. [77] (b) Effet du TTD sur la
température de transition a 50 J. SA : Strain-Aged ; SAS : Strain-Aged and Stress relieved ; AW : As-
Welded ; SR : Stress-relieved [78]
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Ainsi, il a été vu dans cette section les différents parameétres influents sur la sensibilité au
VSD dans le cas des aciers C-Mn, notamment |'effet du taux d’écrouissage, de la composition
chimique, du couple temps-température et du traitement thermique de détensionnement. Il
est également a noter que d’autres parameétres peuvent impacter la sensibilité au VSD tels
gue la taille de grains, la texture ou la nature et le sens de I'écrouissage [82]. Ces parameétres
n‘ont pas été présentés car ils ne s’appliquent que trés peu au cas étudié ici. En effet, la taille
de grains et la texture du métal fondu ne peuvent que trés difficilement étre modifiées apres
soudage. De méme, la nature et le sens de |"écrouissage dépendent du procédé de soudage
et des conditions de fonctionnement du circuit secondaire. Ces parametres sont donc
considérés fixés.

Il ressort donc de cette étude bibliographique sur les paramétres influents le VSD un
élément clé : la teneur en interstitiels. Augmenter la teneur en interstitiels libres conduit a
exacerber la sensibilité au VSD et donc la fragilisation des soudures. Il est ainsi capital de
réduire au maximum cette concentration en carbone et azote dans la matrice ferritique, afin
de réduire la sensibilité au VSD et donc le risque de fragilisation des soudures au cours du
temps.

Ces atomes interstitiels proviennent de deux sources distinctes. Le carbone est initialement
présent dans les métaux de base et d’apport. Les connaissances actuelles en métallurgie
permettent de contrdler assez précisément sa teneur finale dans le métal fondu. Par ailleurs,
il est assez facilement précipité par le fer et pose donc peu de problémes. Le cas de I'azote
est plus complexe. Il peut étre présent dans les métaux de base et d’apport, mais il provient
essentiellement de I'air ambiant en enrichissant le bain de fusion lors de I'opération de
soudage. La bonne réalisation d’une soudure permet donc de limiter cette absorption
d’azote et donc de limiter la potentielle sensibilité au VSD. |l sera ensuite nécessaire de
précipiter au maximum cet azote libre. Cette étape constitue un vrai défi métallurgique, car
il "’y a au mieux que des traces d’éléments fortement nitrurigénes dans Ialliage.

Réduire la sensibilité au VSD et la potentielle fragilité des soudures repose donc sur deux
points clés : la maitrise de I'opération de soudage, pour assurer la qualité et la conformité
des soudures, et la maitrise du traitement thermique de détensionnement pour réduire la
teneur en interstitiels libres et la densité de dislocations, éléments au coeur du phénomene
de vieillissement sous déformation. Nous ferons dans le paragraphe suivant la bibliographie
des mécanismes a l'origine du vieillissement sous déformation, c’est a dire la ségrégation
des interstitiels sur les dislocations.
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V. Mécanismes et modélisation du VSD

Les sections précédentes ont permis de présenter le contexte de notre étude, la notion
de vieillissement sous déformation, ses conséquences et ses paramétres influents. Le VSD
repose sur une interaction entre interstitiels et dislocations. Schématiquement, les
interstitiels ségrégent sur les dislocations, les ancrent, de maniére a entraver leur mise en
mouvement et modifier les propriétés mécaniques du matériau.

Cette breve présentation du mécanisme doit étre complétée et détaillée afin de bien
comprendre les mécanismes mis en jeux par le vieillissement sous déformation.

V.1l. Mécanismes élémentaires du VSD

Les interactions entre solutés et dislocations ont été décrites par Cottrell et Bilby en 1949
[42]. Ces auteurs ont ainsi prédit que les déformations et les contraintes élastiques
engendrées par la présence d’une dislocation dans la matrice d’un acier ferritique peuvent
étre relaxées, si les atomes de carbone occupent les sites contraints. lls prédisent alors la
formation de lignes d’atomes de carbone le long des dislocations. Cette ségrégation
d’atomes le long des dislocations porte aujourd’hui le nom d’atmosphéres ou nuages de
Cottrell. Ce nuage est représenté schématiquement Figure 23.

Figure 23 : Représentation schématique d'une atmosphere de Cottrell le long d'une dislocation coin
[83]
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Il est aujourd’hui établi que de nombreux solutés peuvent former des atmosphéres de
Cottrell, dépendant du type de dislocations considérées :

- Dislocations coins : Les solutés diffusent de maniere a relaxer les contraintes. Les
atomes interstitiels et les substitutionnels dont le rayon atomique est plus grand que
celui de la matrice diffusent vers la zone en traction. Les atomes substitutionnels plus
petits que les atomes de la matrice ségrégeront dans la zone en compression.

- Dislocations vis: Le cas des dislocations vis est plus complexe. Ces dislocations
n‘engendrent pas de contraintes hydrostatiques, mais elles produisent un
cisaillement de la maille. Seuls les atomes interstitiels, C et N dans le cas des aciers,
ségregent autour des dislocations vis car ces atomes produisent une déformation
tétragonale de la maille ferritique, qui compense les déformations engendrées par la
dislocation vis.

Cet effet est mis en évidence Figure 24 [84]. Un sous-joint de grain est modélisé
comme un réseau de dislocations coin alignées. Chaque dislocation du réseau géneére
une zone en compression et une zone en traction.
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Figure 24 : Effet du champ de pression des dislocations coin sur la ségrégation des atomes de soluté
(84]

Indépendamment de leurs natures, les dislocations sur lesquelles des atomes de soluté ont
ségrégé, notamment C et N, se trouvent ancrées. Leur mise en mouvement est entravée par
la présence d’atomes en interaction avec leur champ élastique. Il est ainsi nécessaire de
produire une contrainte supérieure pour mettre en mouvement les dislocations. Cela
explique les instabilités plastiques observées lors d’essais de traction a température
ambiante.

Ainsi, le crochet de traction traduit le désancrage des dislocations. Cette mise en
mouvement brusque est localisée dans les zones de concentration de contraintes de
I'éprouvette de traction, schéma 1 de la Figure 25. Il y a donc une plastification localisée de
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I'éprouvette et une réduction locale de section. Il s’en suit une propagation de la
déformation dans les zones voisines a contrainte constante, schéma 2 de la Figure 25.
Finalement, de proche en proche, la déformation s’homogénéise via des bandes de
déformation, dites « Bandes de Liiders », le long de I'éprouvette, a contrainte constante. Ce
phénomene est a I'origine du plateau de Liiders, observé sur les courbes de traction.

X

-
N

4dda

Figure 25 : Mécanisme d'apparition et de propagation des bandes de Liiders [85]

A 300 °C, un phénomene supplémentaire est observé. Pour un acier sensible au VSD, une
méme déformation plastique réalisée a température ambiante ou a chaud n’entrainera pas
la méme densité de dislocations. En effet, on observe expérimentalement une augmentation
« excessive » de la densité de dislocations apres déformation plastique a chaud, comme
I'illustre la Figure 26 [86]. La Figure 26 (a) est une image MET d’un acier C-Mn déformé de 3
% a 200 °C. L'image (b) résulte d’'une déformation de 4 % du méme acier, a température
ambiante. La comparaison de ces deux images montre clairement une densité de
dislocations plus importante engendrée par une déformation en température.
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Figure 26 : Densité de dislocations résultant d'un écrouissage identique d'un acier C-Mn (a) @ 200 °C

et (b)a 25 °C[86]
Ce phénomeéne explique ainsi le durcissement d’'un matériau sensible au vieillissement
dynamique. Une déformation a chaud conduit a une densité de dislocations plus importante,
donc a une plus forte quantité d’obstacles au mouvement des dislocations, a I'origine du
durcissement observé. Des observations similaires sont faites par Edington [23] dans le
vanadium. La raison de cette multiplication excessive sera explicitée dans les sections
suivantes.

V.2. Cinétique de ségrégation sur les dislocations

Le vieillissement sous déformation implique une compétition de mobilité entre atomes
interstitiels et dislocations. Dans le cas du vieillissement statique, il est d’intérét industriel
d’estimer la cinétique de ségrégation des interstitiels sur les dislocations, et donc la
cinétique de modification des propriétés mécaniques.

En 1949, Cottrell et Bilby [42] proposent une équation permettant de décrire la cinétique de
formation des atmosphéres autour des dislocations telle que :

1 2

N@®) =30, (2) (=) (Eq. 5)

2 kgT
Avec N(t) le nombre d’atomes interstitiels arrivant sur une longueur unitaire de dislocations

en un temps t, No le nombre d’atomes interstitiels initial, A une constante d’interaction entre
solutés et dislocations, D le coefficient de diffusion.
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Cette expression permet effectivement de décrire les premiers instants du vieillissement
mais elle est rapidement faussée par la déplétion de la solution solide due a la ségrégation,
dont elle ne tient pas compte. Une modification de cette équation a notamment été
proposée par Harper en 1951 [87], pour tenter de tenir compte de l'avancée de la
ségrégation, sans parvenir a un accord parfait avec les mesures.

V.3. Effet dela ségrégation sur les propriétés mécaniques

V.3.a. Echelle microscopique

A I’échelle microscopique, I'effet de la ségrégation sur les propriétés mécaniques repose sur
une compétition entre la mobilité des dislocations et la mobilité des atomes interstitiels. On
définit alors deux temps caractéristiques, t, et tyq, traduisant respectivement le temps
d’attente des dislocations sur les obstacles et le temps de diffusion nécessaire pour former
des atmosphéres de Cottrell suffisamment denses.

Le temps d’attente t, dépend de la densité de dislocations p, du libre parcours moyen des
dislocations L, du vecteur de Burgers b et de la vitesse de déformation & [88], [89], tel que :

__ pbL
&

tq (Ea. 6)
Le temps de diffusion tq nécessaire pour former des atmosphéres de Cottrell et ancrer les
dislocations s’écrit en fonction de la constante de Boltzmann K, la température T, le vecteur
de Burgers b, le coefficient de diffusion D, Es I'énergie de ségrégation sur les dislocations de
I’élément considéré et X, la concentration en solution de I'élément ségrégant. On écrit [42],
[90], [91] :

— ( 1 )3/2 KTb? (€q. 7)
d ™ \rx 3DE; 9

Les termes t, et ty dépendent de la vitesse de déformation et de la température,
conformément au domaine de sensibilité au VSD défini dans le plan (T,é€), Figure 11.

On distingue alors 3 configurations possibles :

- Sitg>>t,, la cinétique de ségrégation sur les dislocations au cours de la déformation
plastique est trop faible. Il n’y a pas d’effet sur les propriétés mécaniques.

- Sitg <<, la cinétique de ségrégation n’est pas limitante. Les atomes ont la capacité
de suivre les dislocations au cours de la déformation plastique.
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- Sity = t;, on assiste a une compétition de mobilité entre atomes de soluté et
dislocations. Les solutés peuvent ségréger sur les dislocations arrétées mais ne
peuvent pas suivre celles en mouvement. Le durcissement est d’autant plus
importante que le temps d’attente t, est grand.

V.3.b. Echelle macroscopique

L'effet des atmosphéres de Cottrell sur la modification des propriétés mécaniques a été
largement étudié par Kocks, Mecking, Kubin et Estrin [92], [93], [94], [95], [96], [97]. |Is sont
parvenus a modéliser I'effet de la ségrégation sur les dislocations et son effet sur les
propriétés mécaniques, en tenant compte de phénomenes complexes tels que I'effet PLC.
Nous présenterons ici seulement une version simplifiée de leur modele, qui permet
notamment de modéliser I'effet de la ségrégation des interstitiels autour des dislocations sur
les propriétés mécaniques de traction, contrainte et écrouissage.

Dans un premier temps, la loi de Taylor, équation (8), stipule que la contrainte d’écoulement
plastique o peut s’écrire comme une contrainte oy, assimilable a la résistance élastique et
tenant compte de la friction de réseau, de la solution solide, de la taille de grains et de I'état
de précipitation, a laquelle on ajoute la racine carrée de la densité de dislocations p,
multipliée par un facteur MaGb (M le facteur de Taylor, a une constante, G le module de
cisaillement et b le vecteur de Burgers). Ainsi, la contrainte varie au cours de I'écrouissage
avec la racine carrée de la densité de dislocations.

o= 0g+ MaGb\/E (Eq. 8)

Le modele de Kocks-Mecking permet de décrire la variation de la densité de dislocations
avec la déformation, a I'aide de deux parametres nommés K; et K; :

L =M (2o - Kzp) (Eq. 9)

Le parametre K; traduit le stockage des dislocations qui vont participer a I’écrouissage. Il est
associé au libre parcours moyen des dislocations mobiles, tandis que le paramétre K, traduit
la restauration dynamique des dislocations au cours de la déformation. Il s’agit d’un
parameétre statistique, associée a la probabilité (i) que deux dislocations de signes opposés
se rencontrent et s’annihilent et (ii) qu’une dislocation immobile, donc participant a
I’écrouissage, soit remise en mouvement.

Le parametre K; est donc un parameétre géométrique, réputé constant pour un matériau
dans un état métallurgique donné. Le parameétre K; est dépendant de la température et de la
vitesse de déformation. Il est attendu que ce parameétre, traduisant la restauration
dynamique, soit influencé par la ségrégation des interstitiels sur les dislocations, limitant leur
mobilité.
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L’écrouissage O traduit l'incrément de contrainte dans le domaine plastique pour un
incrément de déformation. Graphiquement, I'écrouissage se traduit comme la pente de la
courbe de traction dans le domaine plastique. Un fort écrouissage correspond ainsi a une
forte augmentation de contrainte pour un incrément de déformation donné, donc a une
forte augmentation des obstacles au mouvement des dislocations. On écrit alors :

g do_do dp

de dp de (Eq. 10)

En combinant les équations (8) a (10), on écrit alors I’écrouissage en fonction des
parametres K; et K5 :

MaGb K M?aG M?aGb.[p
9 = Zﬁ*M(f\/E—sz)ﬂq R (Eq. 11)
Soit :
2
g =1 ZGKl — Mfz (0 —0y) (Eq. 12)

L’équation (12) met ainsi en évidence le caractére linéaire de I"écrouissage vis-a-vis de la
contrainte d’écoulement 0-0y. Le parametre K; est associé, a un facteur pres, a I'ordonnée a
I'origine de I'écrouissage. Le parameétre K, a un facteur pres, est associé a la pente de la
courbe d’écrouissage.

Il est également possible d’intégrer I'équation (9) puis de la combiner a I’équation (8). On
obtient alors I'équation de la contrainte en fonction de la déformation, dans le domaine
plastique, telle que :

o(e) =0y + MaGb+/p(¢) (Eq. 13)

Les équations (13) et (14) permettent ainsi de décrire le comportement mécanique en
traction d’un matériau en fonction des parametres K; et K. Le paramétre K; est supposé
constant avec la température et la vitesse de déformation, contrairement au parametre K,
sensible au couple temps-température, qui traduit la restauration dynamique des
dislocations pendant la déformation.

Le parametre K; sera impacté par le vieillissement sous déformation. En effet, la ségrégation
des interstitiels sur les dislocations entrave leurs déplacements et réduit donc la restauration
dynamique au cours de I'écrouissage. On comprend alors les observations expérimentales de
la section V.1, concernant la plus importante densité de dislocations observée apres une
déformation plastique a chaud.

59



Chapitre 1 : Etude bibliographique

La multiplication des dislocations reste constante, indépendamment de la température
d’essai. Cependant, I'essai a chaud active la diffusion des interstitiels qui ségregent sur les
dislocations au cours de l'essai. Les dislocations sont alors entravées et la restauration
dynamique diminue, contrairement a |'essai a température ambiante, ou la diffusion des
interstitiels est négligeable.

Lors d’'une déformation a chaud, il y a donc le méme taux de multiplication des dislocations,
mais une restauration dynamique plus faible. Ainsi, la densité de dislocations finale est plus
importante. Ce surplus d’obstacles au mouvement des dislocations est a |'origine du
durcissement observé lors d’essais a chaud, la hausse de l'écrouissage et la perte de
ductilité.
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VI. Synthese

Ce premier chapitre était dédié a la présentation du contexte de I'étude ainsi qu’a la
revue bibliographique du phénomeéne de vieillissement sous déformation.

L’étude se concentre sur les soudures du circuit secondaire de I'EPR, en acier carbone-
manganese. Ces soudures sont sensibles au phénomene de vieillissement sous déformation,
qui conduit a un durcissement mais a une fragilisation du matériau. Cette possible
fragilisation peut conduire a la rupture brutale du circuit secondaire, ce qui serait la cause
d’un accident nucléaire important. Il est alors essentiel de bien comprendre les mécanismes
du vieillissement sous déformation dans les soudures étudiées, afin de réduire au maximum
I'impact du VSD. La fragilité étant une donnée difficile a obtenir et source d’importantes
dispersions expérimentales, le critere retenu pour mesurer la sensibilité au VSD est
« I'inversion de Rm », la différence entre la résistance mécanique a 300 °C et celle mesurée a

température ambiante.

Certains parameétres influents sur la sensibilité au VSD sont déja identifiés dans la
littérature : composition chimique, taux d’écrouissage et couple temps-température de
vieillissement. Nous considérerons ici essentiellement I'effet délétere de I'azote. Cet
élément chimique est en effet responsable d’'une forte sensibilité au VSD et il précipite
difficilement dans les soudures en acier C-Mn. Ainsi, la sensibilité au VSD est corrélée a la
teneur en azote libre dans la matrice. Or, I'azote libre provient essentiellement d’un
enrichissement du bain de fusion au cours de 'opération de soudage, et non pas du métal
d’apport utilisé. La qualité des opérations de soudage est donc un élément primordial dans
la prévention du phénomene de vieillissement sous déformation des soudures.

Les mécanismes du VSD ont été étudiés et modélisés par de nombreux auteurs. Il est ainsi
clairement établi que le VSD, dans le cas des aciers C-Mn, repose sur la ségrégation des
atomes interstitiels autour des dislocations a des températures de l'ordre de 300 °C. La
théorie de Cottrell permet de décrire cette ségrégation, qui s’explique par une attraction des
atomes interstitiels vers le champ élastique des dislocations, de maniere a réduire les
déformations et contraintes engendrées par le défaut cristallin.

Le modele de Kocks-Mecking sera largement utilisé au cours de cette étude, car il permet de
décrire le comportement en traction d’un matériau en fonction de deux parametres K; et K,.
Ce dernier parametre traduit la restauration dynamique, qui est largement influencée par la
formation d’atmosphéres de Cottrell autour des dislocations. Cette ségrégation entraine une
augmentation de la densité de dislocations et donc un durcissement et une fragilisation.

Par ailleurs, la majorité des études faites sur des matériaux et applications similaires
pointent clairement le réle néfaste de I'azote. Dans quelle mesure I'azote est-il responsable
du vieillissement sous déformation ? Peut-on totalement exclure un effet du carbone, méme
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aprés traitement thermique ? De nombreuses études mettent également en avant une
possible précipitation sur les dislocations. Peut-on pleinement exclure cette précipitation
dans le cadre de notre étude ? Peut-on controler cette hypothétique précipitation de
maniere a figer les propriétés du matériau ?

Enfin, il a été vu que le manganése avait un effet bénéfique sur la sensibilité au VSD. Il est
supposé dans la littérature qu’il permet de former des paires Mn-C et Mn-N qui réduiraient
la diffusion du carbone et de I'azote dans la matrice. Cela peut effectivement réduire la
cinétique du VSD, mais comment expliquer que le Mn réduise la sensibilité au VSD ? Ces
différentes problématiques seront explorées au cours de ce manuscrit.
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Chapitre 2 : Matériaux et techniques

expérimentales

Dans ce chapitre seront présentés les matériaux étudiés ainsi que les méthodes
expérimentales utilisées pour caractériser les phénoménes de précipitation et de
ségrégation. Dans un premier temps, la composition chimique et la réalisation des soudures
seront exposées, avant de présenter les principales méthodes expérimentales.

Les soudures en acier C-Mn de I'étude sont des maquettes réalisées dans les conditions
les plus proches possibles des soudures industrielles. Les métaux de base et les métaux
d’apport sont les mémes que ceux utilisés industriellement.

Les techniques employées au cours de cette thése sont complémentaires et permettent
de caractériser la microstructure des soudures ainsi que la distribution des éléments
chimiques, de I'échelle microscopique a I’échelle atomique.

En plus des techniques conventionnelles de microscopie, cette thése s’appuie

majoritairement sur l'apport de la sonde atomique tomographique pour quantifier
localement la solution solide et étudier la ségrégation sur les défauts cristallins.
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. Matériaux de I’étude

L’étude porte sur une soudure homogéene en acier C-Mn. Les métaux de base sont des
toles laminées d’acier P265GH, soudées par un métal d’apport en acier C-Mn, de référence
Tenacito R, fourni par I'entreprise Oerlikon. Lors de I'opération de soudage, les métaux de
base et d’apport entrent en fusion pour former le métal fondu. La composition de dernier
est ainsi tres proche de celle du métal d’apport, faiblement mélangé au métal de base.
L’étude porte uniguement sur le métal fondu, dont la composition chimique est présentée
Tableau 1. Les analyses sont faites par étincelage ou analyse de gaz.

Tableau 1: Composition chimique des métaux de base, d'apport et fondu

C Mn  Si \'% Cr N Ti Nb Al P S

% pds 0.15 1.150 0.18 0.002 0.010 0.007 0.002 0.002 0.042 0.012 0.006

Base
% at 0.70 1.171 0.36 0.002 0.011 0.028 0.002 0.001 0.087 0.022 0.011
% pds 0.062 1.070 0.22 0.010 0.010 - - - - 0.009 0.004
Apport
% at 0.289 1.089 0.44 0.011 0.011 - - - - 0.016 0.007
% pds 0.065 1.370 0.27 0.013 <0.03 0.014 - - - 0.010 0.006
Fondu
% at 0.303 1.395 0.54 0.014 <0.032 0.056 - - - 0.018 0.011

Le métal d’apport (et donc le métal fondu) contient environ moitié moins de carbone que le
métal de base. Cela s’explique par les refroidissements rapides subis par le métal fondu, par
rapport au métal de base. Le durcissement induit par le refroidissement rapide est
compensé en réduisant la teneur en carbone. Cela permet d’avoir une relative continuité des
propriétés mécaniques et d’éviter une fissuration des soudures au refroidissement.

Le métal de base est micro allié au titane, niobium et aluminium, afin de précipiter
efficacement les atomes interstitiels, C et N, sous forme de carbonitrures (Ti,Nb)(C,N) et de
nitrures AIN. Ces éléments bénéfiques pour la réduction de la sensibilité au vieillissement
sous déformation ne peuvent pas étre ajoutés dans le métal d’apport. D’'une part, ils ne
passent que tres difficilement dans I'arc de soudage. D’autre part, ces éléments s’oxydent au
contact de l'air ambiant. Les oxydes ainsi formés risquent de se retrouver sous forme
d’inclusion dans la soudure, a l'origine d’une fragilisation de celles-ci. On remarque
cependant que des traces de vanadium, capable de former des carbonitrures stables, sont
présentes dans le métal fondu. Enfin, I'analyse chimique montre un enrichissement du métal
fondu en azote par rapport au métal de base, en raison du contact avec I'air ambiant,
composé approximativement de 80 % de diazote.
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[.1. Reéalisation des maquettes

l.1.a. Opérations de soudage

Les maquettes de I'étude sont réalisées a partir de toles en acier P265GH de 25 mm
d’épaisseur, soudées entre elles a I'électrode enrobée.

Il s’agit d’'un procédé de soudage a arc électrique avec métal d’apport. L'électrode sert a la
fois de conducteur électrique pour générer I'arc et de métal d’apport, en fondant au cours
du soudage. Elle est composée d’'une ame métallique et d’un enrobage.

Le soudage se fait dans une position dite « a plat ». Les deux tbles a assembler sont
installées et maintenues serrées entre elles a I'aide d’un support réglable, illustré Figure 27
(a). Les toles sont préalablement usinées de maniére a obtenir un chanfrein en V avec un
angle d’ouverture de 60 °, Figure 27 (b). Ce chanfrein permet une meilleure qualité de la
soudure. La vitesse de soudage est comprise entre 17 a 20 cm.min’, ce qui donne un apport
de chaleur compris entre 7,5 et 9,0 kJ.cm™.
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Figure 27 : (a) Diébosition des téles et (b) géométrie du chanfrein lors de I'opération de soudage. (c)
photographie des toles assemblées avant soudage. (d) Photographie de la soudure terminée
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La soudure est réalisée en 35 passes successives pour remplir le chanfrein. A I'issue de ces 35
passes, la soudure est retournée afin de réaliser 'ultime passe de soudage, en racine. On
parle de reprise envers. Cette ultime passe de soudage présente la particularité de ne pas
étre réchauffée.

Les énergies et vitesses de soudage permettent de calculer les vitesses de refroidissement
moyennes du métal fondu en s’appuyant sur un abaque de I'IRSID, Figure 28 [98]. Cet
abaque s’appuie sur des données d’entrée que sont la position de soudage (a plat, en coin
...), la géométrie de I'éventuel chanfrein, les épaisseurs des toles, le procédé de soudage et
I'apport de chaleur. Les conditions de soudage utilisées pour les maquettes de I'étude
permettent d’estimer un temps de refroidissement entre 800 °C et 500 °C en 5 secondes,
soit un refroidissement de I'ordre de 60 °C.s™. Ce refroidissement est suffisamment rapide
pour générer des microstructures hors-équilibre, mais il n’est pas aussi énergique qu’une
trempe a 'eau.
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Figure 28 : Abaque thermique de I'IRSID permettant d'estimer la vitesse de refroidissement au
soudage [98]

l.1.b. Préparation des échantillons

Apres soudage, les maquettes sont découpées en blocs capables pour les différentes
analyses prévues : essais de traction, essais Charpy, frottement intérieur ... Un dernier bloc
d’environ 15 mm de largeur est conservé pour les analyses métallographiques, la
microscopie et la sonde atomique tomographique. Il est encore découpé en tranches de 1 a
2 mm d’épaisseur. Ces tranches permettent déja de distinguer la zone ou a eu lieu la
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soudure, reconnaissable a sa forme en V et ses surépaisseurs en peau et racine. Cette
tranche est finalement découpée en échantillons rectangulaires contenant une partie du
métal fondu, la ZAT et une partie du métal de base. Chaque tranche de soudure permet

donc d’obtenir deux échantillons contenant chacun une partie du métal fondu.

Métal fondu

Métal de base

Figure 29 : Photographies (a) d'un bloc de soudure (b) d'une tranche de 1Imm d'épaisseur et (c) d’un
échantillon découpé et enrobé dans une résine

l.1.c. Traitements thermiques de détensionnement

Il a été vu dans le chapitre 1 que le seul paramétre ajustable pour réduire la sensibilité au
VSD était le traitement thermique de détensionnement. Dans le cadre de cette these, les
magquettes ont subi divers traitements thermiques, de maniére a étudier les mécanismes
élémentaires du VSD et comprendre comment le TTD permet de réduire la sensibilité au
VSD.

Trois maquettes seront donc étudiées au cours de cette these :
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-  « Brut de soudage » : la maquette n’a pas été traitée thermiquement. Cet état
permet de caractériser |'état métallurgique de la matiére aprés soudage.

-« TTD 590 » : cette maquette a subi un traitement thermique de détensionnement a
590 °C pendant 1h30. Il s’agit du traitement nominal, réalisé industriellement. Il
permet de déterminer la diminution de la sensibilité au VSD en comparaison du brut
de soudage, et d’étudier les phénoménes a I'origine de cette réduction de sensibilité.

-  «TTD 500 » : cette maquette a subi un TTD a 500 °C pendant 1h30. Il s’agit la d’un
sous-traitement. L'intérét est d’explorer les effets de la température, tant sur le plan
thermodynamique que cinétique.

Un TTD a haute température, au-dela de 650 °C, n’a pas été réalisé. Il est largement connu
gue cette température de traitement conduit a une forte diminution des propriétés
mécaniques, en raison du grossissement des grains ferritiques et de la réausténitisation
partielle du matériau.

[.2. Microstructures

l.2.a. Détermination des cycles thermiques

Le soudage multi-passe, comme c’est le cas ici, conduit a un réchauffement successif de
chaque passe par la suivante. Ce réchauffement est important et peut entrainer des
transformations microstructurales. L’équation de Rosenthal [99] permet de calculer le pic de
température vue par la matiére dans les zones affectées thermiquement, tel que :

-1
V2exp*Cxhxy 1
Tp = + + T Eq. 15
p 0 T, 0 (Eq. 15)

La température de pic T, s’exprime en fonction de I'épaisseur e des tdles, la masse
volumique p du matériau, C la chaleur spécifique, h la conductivité thermique, y la distance
depuis la ligne de fusion, Q la chaleur apportée, Ts la température de fusion et T, la
température ambiante ou température de préchauffage s’il y a lieu.

On peut donc calculer la température de pic vue par le matériau a une distance y de la ligne
de fusion et la représenter sur la Figure 30. Sur la ligne de fusion, la température du
matériau est celle de la température de fusion, 1500 °C. On distingue ensuite une premiere
zone, réchauffée dans le haut du domaine austénitique, au-dela de 1100 °C, qui formera une
zone affectée thermiquement a gros grains, « CGHAZ ». Cette zone est estimée a 800 um
apres la ligne de fusion. Il vient ensuite une zone réchauffée dans le bas du domaine
austénitique, qui formera une zone affectée thermiquement a grains fins, « FGHAZ », dans
une zone estimée entre 800 et 1600 um apres la ligne de fusion. Au-dela, les microstructures
sont affectées thermiquement mais ne subissent pas de transformations visibles.
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Figure 30 : Température de pic lors du réchauffage successif en fonction de la distance y depuis la
ligne de fusion

[.2.b. Microstructure brute de solidification

S’agissant de l'ultime passe de soudage, la racine de la soudure n’est pas réchauffée. Elle
permet donc d’étudier la microstructure brute de solidification, unique constituant de la
passe en racine, comme l'illustre la Figure 31 (a). Celle-ci est biphasée, composée de ferrite
pro-eutectoide sur les anciens joints de grain austénitiques et d’une forme particuliere de
bainite au coeur des anciens grains austénitiques (voir Figure 31 (b) et (c)). Au cours du
refroidissement, des grains de ferrite se forment sur les joints de grain austénitiques. Cela
modifie le mécanisme habituel de transformation de la bainite, qui germe habituellement
sur les joints de grain austénitiques et croit vers le centre du grain [100]. En conséquence, la
transformation bainitique a lieu dans les grains, favorisée par les inclusions. Il se forme ainsi
une bainite a la morphologie particulieére, appelée ferrite aciculaire [101], [102], [103], [104].

71



Chapitre 2 : Matériaux et techniques expérimentales
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Figure 31 : Microstructure de la passe en racine, non réchauffée, composée d’un mélange de ferrite
aciculaire et de ferrite pro-eutectoide sur les anciens joints de grain austénitiques. (a) Micrographie

optique de la racine (b) Micrographie optique de la zone brute de solidification (c) Micrographie MEB
de la zone brute de solidification

l.2.c. Microstructure affectée par une passe de soudage

Aprés avoir étudié la microstructure brute de solidification, en racine, il est désormais
nécessaire de s’intéresser aux microstructures formées lors des réchauffages. Afin de
simplifier la compréhension, nous commencerons par étudier les microstructures en peau de
soudure.
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La peau de la soudure est I'extrémité supérieure. Elle présente une spécificité notable : une
passe de soudage en peau n’est réchauffée qu’une seule fois, par la passe suivante. Il est
ainsi plus facile d’étudier les transformations microstructurales liées au réchauffage.

N
S R

J ¥ PHlR "

Figure 32 : Micrographies de la peau de la soudure, mettant en évidence les microstructures issues du
réchauffage. Ferrite polygonale et cémentite en bleu, ferrite aciculaire et ferrite-pro eutectoide en
orange

La Figure 32 présente les microstructures observées en peau de la soudure. Les différentes
passes de soudage sont délimitées par les pointillés rouges. La passe « N » est a droite de
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I'image (a), réchauffée par la passe « N+1 », a gauche. Le cceur des passes N+1 et N (repéeres
1 et 4, respectivement) est identifiable a leurs structures brutes de solidification,
potentiellement réchauffées mais sans transformation microstructurale.

On observe deux nouvelles microstructures dans la passe N :

- Repére 2 : une premiere zone située entre 0 et 800 um de la passe N+1, délimitée
par les pointillés oranges. On y retrouve les mémes microstructures que dans la zone
brute de solidification (ferrite pro-eutectoide et ferrite aciculaire), mais les grains
austénitiques y sont arrondis et non plus colonnaires, Figure 32 (b). Il s’agit de la zone
réaffectée thermiquement a gros grains, CGHAZ.

- Repére 3: une deuxiéme zone située entre 800 et 1600 um, délimitée par les
pointillés bleus. Cette zone est réchauffée a moins haute température et subit
ensuite un refroidissement plus lent. Il se forme alors de la ferrite polygonale avec de
la cémentite aux joints de grain, Figure 32 (c). On parle de zone réaffectée
thermiquement a grains fins, FGHAZ.

Ainsi, on observe les deux zones prédites par I'équation de Rosenthal, a gros grains et a
petits grains, chacune d’une largeur d’environ 800 um, en trés bon accord avec la distance
prédite Figure 30.

l.2.d. Microstructure réaffectée par N passes de soudage

Il est désormais possible de s’intéresser au cas plus complexe des microstructures au centre
de la soudure. Les réchauffages et transformations microstructurales sont plus complexes a
étudier. En effet, une passe N peut étre réchauffée par la passe N+1 a sa gauche, mais aussi
par une passe N+i sur la rangée supérieure.

La Figure 33 présente les microstructures au centre de la soudure, proches du métal de base.
On peut observer le métal de base ferrito-perlitique, avec sa microstructure caractéristique
en bandes. La ZAT est aisément identifiée a l'interface entre métal fondu et métal de base.
Enfin, les multiples passes de soudage dans le métal fondu sont identifiées.
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Figure 33 : Micrographie optique du milieu de la soudure. Le métal de base est située en bas a droite,
reconnaissable a sa structure en bandes. Les différentes passes de soudage sont entourées en rouge

Une passe de soudage N est donc fortement affectée par 2 a 3 passes de soudage. Les
microstructures de réchauffage sont les mémes que vues précédemment, avec des
proportions variées. A l'issue de I'opération de soudage, la majorité de la microstructure
correspond a une zone réaffectée thermiquement a grains fins, représentée par les cercles
bleus, composée de ferrite polygonale et cémentite aux joints de grain.

Dans le cadre de cette étude, nous nous focaliserons ainsi sur les microstructures brutes de
solidification, ferrite aciculaire, (cercles verts) et réausténitisées a grains fins, ferrite
polygonale (cercles bleus). Les échantillons seront prélevés hors de la racine et de la peau,
sauf mentions contraires, afin de se focaliser sur des éléments représentatifs de I'ensemble
de la soudure et non pas des phénomeénes locaux.
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ll. Techniques expérimentales

Les travaux de cette thése s’appuient sur diverses techniques expérimentales, qui
permettent d’étudier la sensibilité au VSD et la distribution des éléments chimiques a
diverses échelles, du macroscopique a I'échelle atomique. Dans un premier temps, les essais
mécaniques permettant de caractériser la sensibilité au VSD seront exposés. Les différentes
technigues de microscopie seront présentées en se focalisant notamment sur les essais de
traction in situ au MET. L’étude globale de la solution solide repose sur le frottement
intérieur. Enfin, la sonde atomique tomographique, outil principal de la thése, sera
présentée en détails.

lI.1. Caractérisations mécaniques

Deux essais mécaniques ont été utilisés au cours de cette these : les essais Charpy-V et les
essais de traction. Les essais de traction permettent effectivement de déterminer la
sensibilité au VSD des échantillons en calculant I'éventuelle « inversion de Rm»: la
différence entre Rm a 300 °C et Rm a température ambiante. La méthode d’analyse des
courbes de traction sera présentée en détails.

Il.1.a. Essais Charpy-V

L'essai Charpy-V permet de déterminer la résilience du matériau en fonction de la
température d’essai, c’est-a-dire la capacité du matériau a absorber de I'énergie lors d’un
choc. Une faible valeur de résilience signifie que le matériau absorbe peu d’énergie, la
rupture est fragile. Inversement, une grande résilience traduit une rupture ductile, a une
température fixée.

Une éprouvette Charpy-V est préalablement usinée a des dimensions conformes a la norme
NF EN ISO 148-1 [105] : section carrée de 10x10 mm?, longueur de 55 mm. Une entaille en V
est réalisée au milieu de I'éprouvette pour diriger la rupture a cet unique endroit. Cette
éprouvette est ensuite montée dans un pendule, appelé mouton Charpy, schématisé dans la
Figure 34. Un marteau lesté est élevé a une altitude z puis laché sur I'éprouvette, qu’il va
traverser, avant de remonter a une altitude z’.

L'énergie absorbée par I’éprouvette s’exprime alors :

AE =mg(z—2z") (Eq. 16)

Avec m la masse du marteau et g I'accélération de la gravité. Les frottements de l'air et du
pendule sont négligés.
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Les essais Charpy-V sont généralement utilisés sur une plage étendue de température, afin
de déterminer la température de transition ductile-fragile. En effet, les matériaux cubiques
centrés, tels que les aciers C-Mn, présentent la particularité d’étre fragiles a basse
température et ductiles a haute température [15].

Position de départ
Point
mort /

haut

Eprouvette

Figure 34 : Schéma d'un mouton Charpy-V

I1.1.b. Essais de traction

Des essais de traction sont réalisés sur des éprouvettes cylindriques normalisées, de
diametre 6 mm et longueur 35 mm. lls sont réalisés suivant la norme NF EN ISO 6892 pour
deux températures différentes, 20 °C et 300 °C [106], [107].

La déformation est quasi-statique. En accord avec la norme, la vitesse de déformation
imposée a 20 °C est de 2,5.10* s™ jusqu’a 0,3 % de déformation puis 6,7.10° s™ jusqu’a la fin
de I'essai. Pour I'essai a 300 °C, la vitesse de déformation imposée est de 7,5.10° s jusqu’a
1,4 % de déformation, puis 5,2.10*s™ jusqu’a la fin de I'essai. Il y a donc un saut de vitesse
réalisé au cours de I'essai. Par ailleurs, les vitesses de déformation ne sont pas les mémes
entre les essais a 20 °C et 300 °C. Cela peut complexifier I'analyse des courbes de traction et
d’écrouissage pour analyser la sensibilité au VSD. Cependant, la différence de vitesse de
déformation étant minime, les résultats pourront tout de méme étre comparés.

Les courbes de traction obtenues apres essai sont appelées « courbes conventionnelles ». Il
est nécessaire de les corriger pour obtenir les « courbes vraies». Les courbes
conventionnelles négligent la variation de section de I'éprouvette au cours de I'essai, qui est
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supposée constante. Les courbes en contrainte vraie — déformation vraie tiennent compte
de cette variation de section. On a :

Evraie = ln(l + econventionnelle) (ECI- 17)

Oyraie = Oconventionnelle * (1 + Econventionnelle) (Eq. 18)

Les courbes de traction permettent d’extraire des données essentielles pour valider la
conformité des soudures: la limite élastique Re, la résistance mécanique Rm et

I’allongement uniforme eu.

Dans le cas particulier du VSD, les courbes de traction, notamment celles a I'ambiante,
présentent des instabilités élasto-plastiques : crochet de traction et plateau de Liiders. Dans
ce cas, la limite élastique Re est assimilée a Rpgs, la résistance pratique a 0,5 % de
déformation. La valeur de Rpg s coincide avec le plateau de Luders.

700
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Plateau de Luders
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i —— Contrainte vraie
o+ F—T—T—T
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Déformation
Figure 35 : Courbes de traction conventionnelle (noir) et vraie (rouge), issues des soudures de I’étude.
Les instabilités plastiques sont mises en évidence, ainsi que Rp,s

Il.1.c. Analyse des courbes de traction

Les essais de traction sont déterminants pour estimer la sensibilité au VSD des soudures.
Elles permettent d’obtenir la valeur de I'inversion de Rm, différence entre la valeur de Rm a
300 °C et Rm a 20 °C, ainsi que des informations sur la perte de ductilité : diminution de la
striction a chaud, diminution de I'allongement uniforme ...
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Le comportement mécanique au cours de |'écrouissage est analysé grace au modele de
Kocks-Mecking, en étudiant la variation des parameétres K; et K, entre chaque état
thermique testé. Pour se faire :

1- Les courbes de traction vraies sont calculées a partir des courbes conventionnelles
expérimentales

2- Les courbes de traction théoriques sont calculées via le modele de Kocks-Mecking

3- Les valeurs de op, K; et K, sont ajustées de maniere a obtenir le meilleur accord
possible entre les courbes expérimentale et théorique

4- L'écrouissage expérimental est déterminé et comparé a I'écrouissage théorique

Si un bon accord est obtenu entre les courbes expérimentales et théoriques, les valeurs de
0o, K1 et K, peuvent étre considérées représentatives de I'état métallurgique du matériau
testé : niveau de précipitation, stockage des dislocations, restauration dynamique...

Ces valeurs sont ensuite utilisées pour comparer :
- L'effet de la température d’essai sur le méme matériau
- Ladifférence entre les matériaux pour une méme température d’essai

Dans le cadre de notre étude, il est attendu que la valeur de K; soit constante,
indépendamment de la température d’essai ou de I'état métallurgique. Les valeurs de og et
K, peuvent étre amenées a varier. op sera sensible a I'état métallurgique : friction de réseau,
taille de grains, niveau de précipitation, densité de dislocations initiale... Tandis que K, sera
le marqueur de la sensibilité au VSD. Une diminution de K, lors d’un essai a 300 °C par
rapport a la référence a 'ambiante traduit une baisse de la restauration dynamique, signe de
la sensibilité au VSD. Cette sensibilité peut ensuite étre comparée a une soudure aprées
traitement thermique. Si la baisse de K, (AK;) est moins importante, le traitement thermique
réduit la sensibilité au VSD.

II.2. Microscopie

Différentes techniques de microscopie sont employées au cours de cette thése : optique,
électronique a balayage et électronique en transmission. Une breve présentation des
techniques conventionnelles sera faite, avant de présenter plus en détail I'utilisation du MET
in situ, lors d’essais de traction sur des lames minces.
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I1.2.a. Microscopie conventionnelle

La microscopie optique est employée pour mener a bien les examens métallographiques des
soudures : observation des microstructures et détermination de la taille de grains. Une
observation en microscopie optique requiert un échantillon plan, poli miroir puis attaqué
chimiguement.

Pour se faire, la soudure a étudier est découpée et enrobée dans une résine. Un polissage
mécanique est fait a I'aide de papier SiC. Un polissage de finition est ensuite effectué avec
des suspensions diamantées de 3 um et 1 um. La surface d’intérét est alors polie miroir. Une
attaque chimique au Nital (3 % HNOs — 97 % éthanol) est alors réalisée, pendant 10
secondes. Cette attaque permet de révéler la microstructure de I'acier.

La microscopie électronique a balayage est réalisée a I'aide d’'un microscope Zeiss Gemini
500 équipé d’un canon a émission de champ (Field Emission Gun, FEG-SEM). Le microscope
est équipé de trois détecteurs d’électrons: secondaires externes, secondaires avec
détecteur dans le canon (InLens), électrons rétrodiffusés (BSD). Chaque détecteur a des
sensibilités différentes a certaines caractéristiques du matériau, présentées dans la Figure
36, ol une zone identique de I'’échantillon est observée avec les 3 détecteurs. Les détecteurs
d’électrons secondaires (a) et (b) sont plus sensibles a la topographie de la surface, tandis
que les électrons rétrodiffusés (c) donnent une indication quant a la composition chimique
locale.

détecteur BSD

Le microscope dispose également d’un capteur EBSD — EDS EDAX. L'utilisation du MEB
permet d’étudier plus finement la microstructure des soudures, grace a son grossissement
plus important qu’un microscope optique. Il est ainsi possible d’aller observer des précipités
de taille supérieure a environ 100 nm, tels que la cémentite sur les joints de grain ferritiques.

Cependant le vieillissement sous déformation repose sur une interaction entre solutés et
dislocations. Il est donc nécessaire de mettre en ceuvre une technique expérimentale apte a
observer les dislocations dans le matériau. La microscopie électronique en transmission,
sensible a la structure cristallographique des matériaux, a donc été choisie pour observer et
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déterminer les précipités et les dislocations. Les analyses MET sont faites a I'aide d’un
microscope FEI TECNAI, doté d’un capteur EDX. Ce microscope permet d’observer des
précipités de I'ordre de 10 nm. Cependant, I’acces a la structure cristallographique n’est pas
toujours possible pour les petits précipités, peu nombreux. Un MET haute-résolution FEI
TITAN 80-300 a été employé pour caractériser les plus fines structures présentes dans les
soudures.

I1.2.b. Principes de I'imagerie par contraste de diffraction

La microscopie électronique en transmission repose sur la diffraction des électrons lors de
leur interaction avec les atomes constitutifs du matériau étudié. Les dislocations perturbent
I'ordre cristallin local, affectant la diffraction électronique. Le contraste de diffraction est
généré lorsque des électrons diffractés interférent avec les électrons transmis. Il en résulte
des zones claires et sombres dans I'image MET, permettant de visualiser les dislocations.

La visualisation des dislocations dépend des conditions de diffraction. L’orientation du cristal
permet de mettre en évidence ou de masquer les dislocations, suivant la valeur du produit

scalaire ﬁB avec g le vecteur de diffraction et b le vecteur de Burgers. Lorsque ce produit
est différent de 0, les dislocations sont visibles car elles perturbent la condition de
diffraction. Si le produit est nul, les dislocations sont invisibles dans ces conditions
spécifiques.

La Figure 37 représente des images MET caractéristiques des matériaux de |'étude. Des
dislocations (pointées en rouge) sont visibles, sous forme de ligne noire. Rappelons que les
dislocations sont des défauts linéaires, qui engendrent une déformation élastique de la
structure cristalline. De fait, les électrons diffractés par la matrice sont perturbés au niveau
de la dislocation, qui apparait alors en noir.

De la méme maniere, des précipités (pointées en bleu) sont observés dans les lames minces.
Ils apparaissent sous forme de taches noires, car leur présence perturbe la structure
cristalline de la matrice. La forme des taches dépend de celle du précipité : sphérique,
cubique ou lenticulaire par exemple, ainsi que de la position du précipité dans la lame mince.
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Figure 37 : Images MET sur les échantillons (a) brut de soudage et (b) TTD 590, mettant en évidence
les dislocations (fleches rouges) ainsi que de petits précipités (fleches bleues)

I1.2.c. Essais de traction in-situ au MET

Il a été vu dans le chapitre dédié a la revue bibliographique que les mécanismes du
vieillissement dynamique vers 300 °C reposent sur la ségrégation des interstitiels sur les
dislocations, modifiant ainsi la dynamique des dislocations. La restauration dynamique est
alors moins importante et la densité de dislocations augmente de maniére trées significative
au cours de I'essai. Afin de confirmer ces mécanismes, des essais de traction in-situ dans un
MET sont réalisés sur une micro-éprouvette.

Deux types d’essais in-situ sont réalisés :

- De véritables essais de traction sur une micro-éprouvette a température ambiante sont
réalisés a l'université catholique de Louvain, Figure 38. L'éprouvette est une lame mince,
usinée au FIB, collée sur un porte-objet qui permet d’observer la lame tout en appliquant
une déformation controlée. Il est alors possible de tracer la courbe contrainte-déformation
en méme temps que I'on observe la déformation et le mouvement des dislocations.
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Figure 38 : Essais de traction in situ au MET, a température ambiante, sur une micro-éprouvette de
traction, usinée au FIB

- Des essais de traction en température sont réalisés au CEMES. Le porte-objet chauffant
permet d’appliquer une déformation tout en chauffant la lame mince. En revanche, il n’est
pas possible d’accéder a la contrainte appliquée sur I'éprouvette. On ne peut donc pas
accéder a la courbe de traction de la micro-éprouvette. La possibilité de réaliser I'essai a
différentes températures est particulierement pertinent pour étudier le VSD car c’est un
phénomene thermiguement activé.

L'exploitation des essais de traction in-situ au MET nécessite de s’intéresser préalablement
aux mouvements des dislocations lors d’'une déformation plastique, dans différents cas qui
serviront de référence. Nous verrons ainsi la dynamique des dislocations pour un matériau
sensible, ou non, au VSD, a température ambiante ou a chaud. Nous commencerons par
I’étude de la dynamique des dislocations a température ambiante.

Le cas de la déformation plastique a température ambiante d’'un matériau non sensible au
VSD correspond au cas « standard ». La mise en mouvement des dislocations commence a
partir de la limite élastique Re. Le mouvement des dislocations est saccadé, avec deux
phases distinctes: un temps de vol entre deux obstacles (joints de grain, précipités,
dislocations) et un temps de franchissement de |'obstacle [108].

La déformation plastique a température ambiante d’un matériau sensible au VSD est
similaire a celle d’'un matériau non sensible. Dans le domaine plastique, la dynamique des
dislocations est identique a celle du « cas standard ». En effet, la présence d’interstitiels
libres n’a pas d’effet sur le mouvement des dislocations, car la diffusion est négligeable a
cette température. En revanche, une singularité intervient lors de la mise en mouvement
des dislocations, a I’'entrée dans le domaine plastique. En raison de |'ancrage des dislocations
par les interstitiels libres, une contrainte supplémentaire est nécessaire pour désancrer et
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mettre en mouvement les dislocations. Une fois libérée, les dislocations sont mobiles a une
contrainte moindre, a |'origine du crochet observé sur la courbe de traction. Cette instabilité
génere des « avalanches » de dislocations qui traversent I'éprouvette, a I'origine du plateau
de Liiders. La propagation d’'une « bande de Liders », constituée de plusieurs dislocations
paralléles est présentée, Figure 39, dans le cas d’un binaire Fe-230 ppm.at C. Une fois ces
instabilités élasto-plastiques franchies, I'écrouissage du matériau reprend le comportement
« standard ».

de (a) a (d) mettent en évidence la propagation d'une bande de Liiders, pointée par la double fleche
noire [109]

Il est aussi possible d’étudier la dynamique des dislocations au cours de la déformation
plastique a chaud. La température va influer indirectement sur la dynamique des
dislocations. Elle va augmenter la mobilité des interstitiels, qui vont pouvoir ségréger sur les
dislocations au cours de l'essai. L'intensité du VSD sera dépendante de la mobilité des
interstitiels, donc de la température. Si la mobilité des interstitiels est trop faible, on
retrouvera le cas « standard ». Si elle devient plus importante, les interstitiels pourront
« suivre » les dislocations, sans générer un réel ancrage. Nous appliquerons cette technique
a I'acier C-Mn, objet de notre étude, pour suivre une déformation plastique a 300 °C.

Si le matériau n’est pas sensible au VSD, le mouvement des dislocations est le méme que
dans le cas standard, a une contrainte inférieure. L'accroissement de température réduit en
effet la friction de réseau.

Dans le cas d’'un matériau sensible au VSD, il y aura une compétition de mobilité entre
interstitiels libres et dislocations. Le mouvement de ces derniéres est par nature saccadé.
Lors de I'arrét d’une dislocation sur un obstacle fort (joint de grain, précipité, dislocation de
la forét), les interstitiels vont ségréger sur la dislocation arrétée, entravant ainsi sa remise en
mouvement ultérieure. La poursuite de la déformation plastique nécessite d’émettre de
nouvelles dislocations, via des sources de Frank-Read, qui prendront la forme d’avalanches
de dislocations. Ces dislocations fraiches seront également ancrées lors de leur arrét sur un
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obstacle. Finalement, la densité de dislocations augmente bien plus fortement qu’a

température ambiante, d’ou I'augmentation de contraintes.

> )

W J ) S ke el 2,04 at
Figure 40 : Avalanche de dislocations dans un acier Fe-16 ppm.at C, déformé a 200 °C. L'image (b) est
la différence entre (c) et (a). En I'espace de 0,04 s, une avalanche de dislocations a traversé la lame
mince, ne laissant visible que des traces de glissement [109]

Lors des observations MET in-situ, il n’y a, statistiquement, pas ou peu d’accumulation de
dislocations dans la lame mince. Les dislocations émises vont majoritairement sortir de la
lame par les surfaces libres. On observe alors un phénomene particulier. Les dislocations
initialement présentes sont fermement ancrées, immobiles. Brusquement, une avalanche de
dislocations est émise et traverse la lame. On ne parvient pas a discerner les dislocations
individuelles constituant cette avalanche. On ne peut qu’observer ses conséquences, a
savoir des traces de glissement, Figure 40.

Ainsi, les essais de traction in-situ au MET permettent, lors d’'une déformation plastique,
d’observer directement la dynamique des dislocations, qui est impactée par la ségrégation
des interstitiels sur les dislocations. Ces essais permettent également d’étudier I'influence de
la température d’essai.

I1.3. Frottement intérieur

Le frottement intérieur est une technique globale indirecte de quantification de la solution
solide, qui consiste a mesurer la dissipation d’énergie entrainée par la relaxation de Snoek
puis a la relier a la teneur d’interstitiels en solution solide.

[1.3.a. La relaxation de Snoek

La relaxation de Snoek désigne le saut thermiquement activé d’un atome interstitiel sous
I'effet d’une contrainte dans les métaux cubiques centrés [110].
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Dans le cas des aciers ferritiques, le carbone et I'azote occupent les sites interstitiels
octaédriques de la matrice. En I'absence de contrainte extérieure appliquée au matériau, la
répartition de C et N dans les sites octaédriques est équiprobable. Sous I'effet d’une
contrainte extérieure, la matrice se déforme, favorisant ainsi certains sites octaédriques. Les
atomes interstitiels vont alors avoir tendance a « sauter » vers les sites favorables voisins
[76]. On parle de saut de Snoek, illustré Figure 41 [111].

temps i

temps

x[100]
Figure 41 : Schéma du saut de Snoek et de la relaxation anélastique générée [111]

Ainsi, a la déformation instantanée liée a la contrainte extérieure s’ajoute une déformation
supplémentaire liée a I'occupation préférentielle de certains sites par C et N. En annulant la
contrainte extérieure, les atomes interstitiels vont alors se redistribuer de maniére
équiprobable dans les différents sites octaédriques de la matrice ferritique et la déformation
additionnelle va disparaitre. Ce comportement anélastique s’explique par la réorganisation
des atomes interstitiels sous I'effet d’'une contrainte extérieure et de I'agitation thermique,
la relaxation de Snoek.

11.3.b. Principe de la mesure

On considere désormais I'application d’une contrainte extérieure cyclique. Sous certaines
conditions de fréquence et de températures, il apparait un déphasage entre la déformation
et la contrainte, ce qui entraine une dissipation d’énergie AW/W telle que :

AWW =2nQ ! (Eq. 19)
Q l=6x % (Eq. 20)

Ou Q" est le facteur de qualité, 8 I'intensité de la relaxation, w la fréquence d’oscillation et t
le temps de relaxation.
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L'intensité de la relaxation est directement fonction de la concentration d’atomes
interstitiels en solution solide. Par ailleurs, le facteur de qualité est maximal pour une valeur
du produit wt égale a 1. Or, la relaxation engendrée par la présence d’un certain type
d’interstitiels intervient a une température donnée, dépendante de la fréquence
d’oscillation. Pour balayer 'ensemble du spectre de frottement intérieur, il est alors possible
de faire varier la température d’analyse a fréquence constante, ou de modifier la fréquence
d’oscillation a température constante. Pour des raisons de praticité expérimentale, la
majorité des pendules de frottement intérieur fonctionne a une fréquence imposée, avec
une variation de la température.

Le frottement intérieur consiste donc a mesurer la dissipation d’énergie entrainée par la
relaxation de Snoek, afin de déterminer la teneur en interstitiels libres dans I’échantillon. La
température a laquelle intervient le maximum de relaxation permet de déterminer la nature
de l'interstitiel, C ou N, présent en solution solide.

I1.3.c. Pendule de torsion

L'appareil de mesure utilisé est un pendule de torsion, schématisé Figure 42, dont la
fréquence de fonctionnement est d’environ 1 Hz avec un balayage en température. De cette
maniére, les maximas d’amortissement liés aux sauts de C et N se situent vers la
température ambiante ; respectivement 40 °C (313 K) et 24 °C (297 K).

L’échantillon est une plaquette de 50 x 5 x 0,2 mm?, sollicitée de maniére cyclique en
torsion. Un systéme d’aimant permet de faire osciller I’échantillon a sa fréquence propre,
ajustée pour étre de 1 Hz, en imposant I'amplitude d’oscillation. La déformation est
suffisamment faible pour rester strictement élastique.
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Figure 42 : Schéma du pendule de torsion inverse utilisé a I'lNSA Lyon

Lorsque I'amplitude d’oscillation atteint 0,5 mrad, les sollicitations sont interrompues et
I’échantillon part en oscillations libres. On détermine ensuite le décrément logarithmique de
I'amplitude des oscillations qui s’exprime ainsi :

6=l*ln(Ai) (Eq. 21)

N Ai+N

Ainsi, I’échantillon est mis en place dans le pendule de telle maniere que l'oscillation soit
constante, proche de 1 Hz. On fait alors varier la température de I’échantillon pour mettre
en évidence les sauts de Snoek propres aux espéces chimiques présentes dans I'échantillon.
Pour cela, la plaquette de frottement intérieur est montée dans un four, lui-méme plongé
dans I'azote liquide comme illustré sur le schéma de la Figure 42. L’analyse démarre donc a
tres basse température, puis celle-ci augmente progressivement grace au four. L'ensemble
du montage est maintenu a une pression de 500 mbar d’hélium pour homogénéiser au
maximum la température.

11.3.d. Systemes binaires Fe-C et Fe-N

La présence de carbone et d’azote libres est mise en évidence par un pic de Debye a 313 K
(carbone) et 297 K (azote), pour une fréquence de 1 Hz. Il y a une proportionnalité entre la
hauteur du pic de Debye et la teneur en interstitiels libres mais le coefficient de
proportionnalité dépend de multiples paramétres matériaux : taille de grains, texture,
densité de dislocations, précipités ...
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11.3.e. Systémes ternaires Fe-Mn-C et Fe-Mn-N

Il est connu que la présence de certains substitutionnels modifie le signal de frottement
intérieur. C’est notamment le cas du manganese étudié dans les systémes ternaires Fe-Mn-C
et Fe-Mn-N. Il est évoqué une interaction entre substitutionnels et interstitiels, sans que le
mécanisme exact soit établi. Etrangement, les ternaires Fe-Mn-C et Fe-Mn-N ne se
comportement pas de la méme manieére.

Dans le cas du systéme Fe-Mn-C, I'ajout de Mn conduit a une diminution de la hauteur du pic
de Debye, a teneur en carbone constante. Il est supposé que des interactions Mn-C
réduisent les sauts de Snoek du carbone. Cet abaissement du pic est illustré Figure 43, [112].
Pour une méme teneur en carbone en solution solide, augmenter la teneur en Mn de 0,2 a
0,4 % masse entraine une diminution de la hauteur du pic, de I'ordre de 10 a 20 %.

0.06 Systeme Fe-C-x% Mn
e x=02
= x=04

0.04

o 3
0,02 £
3

0,00 — . :
240 260 280 300 320 340

Température (K)

Figure 43 : Effet de I'ajout de Mn sur la hauteur du pic de Debye, a teneur en carbone constante [112]

Le cas du systéme Fe-Mn-N est bien plus complexe (Figure 44). L'ajout de manganése
conduit globalement a un abaissement du pic « principal » de I'azote, a 297 K. On observe
également l'apparition d’un pic basse température, a 280 K, ainsi qu’un pic haute
température, a 307 K. La hauteur relative de ces deux pics dépend de la teneur en Mn. Une
faible teneur en Mn favorise le pic a haute température, qui se réduit a mesure que la
teneur en Mn augmente, au profit du pic basse température. Cela rend la quantification de
I’azote en solution solide particulierement complexe [73], [74], [75], [113].

Le mécanisme a l'origine du dédoublement des pics n’est pas clairement établi. Il est évoqué
la formation de triplets Fe-N-Mn ou Mn-N-Mn, a |'origine des nouveaux pics a basse et haute

températures.
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Figure 44 : Spectres de frottement intérieur du systeme Fe-Mn-N, pour trois teneurs différentes de Mn
[112]

Le frottement intérieur sera donc utilisé dans le cadre de cette étude pour déterminer les
variations relatives de teneur en azote entre les différents échantillons. L'utilisation
d’éprouvettes de taille de I'ordre du millimetre permet d’obtenir une mesure globale de la
solution solide, en moyennant les diverses hétérogénéités locales de concentration,
notamment les variations de microstructures.

II.4. Sonde atomique tomographique

La sonde atomique tomographique (SAT) est une puissante méthode d’analyse a I'échelle
atomique. Elle permet I'observation de la distribution des atomes en trois dimensions dans
un volume restreint de matiére d’en moyenne 80 x 80 x 200 nm>. Cette technique est
aujourd’hui utilisée de maniére croissante pour I'analyse des métaux et semi-conducteurs.
La sonde atomique permet notamment de quantifier la ségrégation sur les défauts
cristallins, tels que les dislocations ou les joints de grain. Des précipités de taille
nanométrique peuvent étre analysés, pour comprendre la répartition des atomes
interstitiels dans le matériau. La force principale de la SAT réside dans son excellente
résolution en masse ainsi que sa capacité a observer les hétérogénéités de concentrations
chimiques a I"échelle nanométrique.

Il.4.a. Principe de fonctionnement

La SAT permet I’évaporation par effet de champ d’un échantillon pré-taillé en pointe avec un
rayon de courbure inférieur a 50 nm. L'objectif est de détacher individuellement par
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ionisation chaque atome grace a une impulsion électrique (cas d’un échantillon conducteur)
et de les guider ensuite vers le détecteur, composé d’'un amplificateur et d’un écran au
phosphore. Le détecteur permet de mesurer a la fois une position de I'impact et un temps
de vol de l'ion depuis son émission au moment de I'impulsion électrique. Il devient ainsi
possible de remonter a la fois a la position d’origine de I'atome au moment de son
évaporation et a son rapport masse-sur-charge. L'analyse de plusieurs millions de détections
successives d’ions permet de reconstruire en 3D la totalité du volume évaporé. La forme de
la reconstruction dépend de différents parameétres tels que la tension d’évaporation, le
rayon de la pointe ou le facteur de champ. Les données sont traitées avec le logiciel IVAS, qui
permet de créer un spectre de masse indexant le rapport masse-sur-charge de tous les ions
et molécules détectés, ou d’analyser des régions d’intérét des volumes reconstruits.

Time of flight

Figure 45 : Représentation schématique du fonctionnement de la sonde atomique tomographique
(cas d’un échantillon conducteur)

Le volume a analyser, préalablement taillé en forme de pointe, est inséré dans une chambre
d’analyse sous ultra-vide (de I'ordre de 5.10™" mbar) a une température cryogénique (de
I'ordre de 50 K). Une tension électrique constante V est appliquée sur la pointe de rayon R
pour générer un champ électrique F tel que :

F=— (Eq. 22)

Avec k un facteur de forme. Sachant que le champ d’évaporation du fer est 33 V.nm™, la
tension appliquée sur la pointe varie de 1 000 a 10 000 V. La tension continue appliquée est
contrélée de fagon a ne pas provoquer |'évaporation du fer. Des impulsions de tension sont
émises a une fréquence définie, pour que le champ électrique dépasse ponctuellement le
champ d’évaporation du fer. Chaque impulsion est caractérisée par un tg d’impulsion,
nécessaire pour calculer le temps de vol de chaque ion évaporé de la pointe. La loi de
conservation de I’énergie permet d’écrire :
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%MUZ = neV (Eq. 23)
Soit :

M= 2ev (t—V)2 24

= e Ly (Eq. 24)

Avec M la masse molaire de I'ion évaporé, n le nombre de charges, e la charge élémentaire,
V la tension totale appliquée, ty le temps de vol et Ly la longueur de vol. L'information sur le
temps de vol de I'ion venant percuter le détecteur est donc nécessaire pour déterminer le
rapport masse sur charge, et donc la nature de l'ion.

La limitation principale de la sonde atomique tomographique réside dans la perte de toutes
les informations cristallographiques. Excepté dans le cas de matériaux modeéles,
monocristallins, dans des conditions bien particuliéres ou les plans cristallographiques sont
observés [114], [115], [116], il n’est pas possible d’accéder a la structure cristalline du
matériau. Par ailleurs, les défauts cristallins ne sont révélés que par les hétérogénéités de
concentration chimique qu’ils générent.

Les modes d’analyse possibles sont « laser » ou « tension ». Le mode tension est celui utilisé
dans le cadre de cette these. Il a été montré plus performant pour I'analyse des aciers [117],
[118]. Le mode laser est similaire au mode tension mais les impulsions électriques pour
générer |'évaporation sont remplacées par des impulsions laser, qui échauffent la pointe et
abaissent le champ d’évaporation du fer.

Dans le cadre de cette these, la sonde atomique tomographique utilisée est une Cameca
Leap 3000X-HR, équipée d’un reflectron, avec un taux de détection de 37 %, installée sur le
site de 'lIM2NP. Les analyses sont réalisées en mode électrique.

I1.4.b. Conditions d’analyse

Différents parametres peuvent étre modifiés avant de conduire une analyse en sonde
atomique tomographique, parmi lesquels : le mode d’analyse, la température d’analyse, le
taux d’évaporation et la fraction d’impulsion.

Le choix des conditions d’analyse revient a optimiser le rapport entre qualité de I'analyse et
risque de fracture de la pointe. En effet, la majorité des analyses conduisent a une rupture
brutale de la pointe. Si le nombre d’atomes évaporés avant la fracture est trop faible, il n’est
pas possible d’extraire beaucoup d’informations du volume analysé.

La température est un des paramétres affectant le plus la qualité d’analyse. Une haute
température, d’environ 80 K, permet de faciliter I’évaporation des atomes constitutifs de la
pointe et de réduire les risques de fracture prématurée. Cependant, une haute température
augmente l'agitation atomique, réduisant ainsi la résolution latérale. La réduction de la
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température d’analyse, jusqu’a une valeur limite de 20 K, permet de réduire
significativement le bruit de fond et ainsi d’augmenter le rapport signal / bruit.

Le taux d’évaporation se définit comme le nombre d’atomes évaporé pour cent impulsions
de tension. Ce taux est généralement fixé entre 0,2 et 2 %. L'augmentation du taux
d’évaporation entraine une amélioration du rapport signal sur bruit. En effet, augmenter la
vitesse d’évaporation permet de réduire I'importance du bruit de fond statique par rapport
au nombre d’impacts sur le détecteur par unité de temps. Cependant, un fort taux
d’évaporation génére d’importantes contraintes mécaniques sur la pointe et augmente le
risque de fracture.

L'effet de la fraction d’impulsion est plus difficilement quantifiable. Cette fraction représente
I'augmentation de tension a chaque impulsion électrique, exprimée en pourcentage de la
tension continue appliquée a la pointe. Ona:

PF — Vpi;_Vcontinue (Eq. 25)

continue

Avec P¢ la fraction d’impulsion (pulse fraction), Vi la tension maximale vue par la pointe lors
d’une impulsion et Viontinue |2 tension de base appliquée a la pointe. Il est établi qu’une trop
faible valeur de P (inférieure a 10-15 % selon les matériaux étudiés) a un effet négatif sur le
bruit de fond. Cependant, une augmentation de la fraction d’impulsion au-dela de 20 % n’a
pas d’effet significatif sur le bruit de fond, tout en augmentant le risque de fracture de la
pointe. Le choix des parameétres a été étudié de maniere a optimiser le ratio signal sur bruit
au début de cette these. L'influence exacte de chaque parameétre et le choix des conditions
d’analyse seront donc présentés dans le chapitre 3.

Il.4.c. Analyse du spectre de masse

Un spectre de masse caractéristique des soudures étudiées est présenté Figure 46. Il y est
représenté le nombre de coups détectés, en ordonnée, en fonction du rapport masse sur
charge, en abscisse, exprimé en dalton (Da). Le Tableau 2 récapitule I'ensemble des pics
généralement observés en solution solide et les espéces chimiques qui y sont associées.

Quelques difficultés sont présentes lors de I'analyse d’un spectre de masse obtenue par SAT
sur un acier. La premiére étape est d’attribuer a chaque pic du spectre un ion en prenant en
compte les différentes formes isotopiques. Certains éléments de masses différentes peuvent
voir leurs pics se superposer selon leur degré d’ionisation. C’'est notamment le cas du
carbone chargé une fois 12¢* et de la molécule C, chargée deux fois 12¢,%* Cette difficulté est
particulierement complexe dans le cas de |'azote.
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Figure 46 : Spectre de masse caractéristique des soudures étudiées

Tableau 2 : Récapitulatif des pics généralement observés et espéces chimiques associées

Rapport masse sur charge (Da) Espéce chimique associée
6 12C2+
7 14N2+
12 12C+
14 ENG / 28g 2+
14,5 2o5i%
15 3OSi2+
16 16()+
255 STy/2*
27,5 Mn**
27-28-28,5-29 Fe?* (4 isotopes: **Fe — *°Fe — >’Fe — *°Fe)
32 1602+
34,5 9Ga’" (contamination)
69 9Ga* (contamination)

L'azote présente deux isotopes stables que sont |'azote 14 et I'azote 15. L'azote 15 n’est
généralement pas observé, car présent a moins de 1%. Les pics caractéristiques de I'azote

seront donc observés a 7, 14 et 28 Da (

14,,2+ 14
N™";

N* ou N,*; **N,*). On remarque ainsi que le

pic de la molécule N, chargée deux fois est superposé au pic de N chargé une fois,
complexifiant ainsi la quantification de I'azote. Cependant, ce recouvrement de pics est
négligeable devant deux autres, bien plus importants.
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L’isotope majoritaire du fer, >°Fe, ionisé deux fois, a 28 Da, recouvre un éventuel pic de *N,".
Sachant que la teneur en azote est inférieure a 500 ppm atomiques, il sera impossible de
détecter un signal d’azote dans le pic principal du fer, qui représente environ 98 % des
atomes collectés.

285i%* (Figure 47). La teneur

De méme, le pic a 14 Da de I'azote est recouvert par le signal de
en silicium est de l'ordre de 0,5 % atomique, 10 fois supérieure a celle d’azote. Pour une
analyse de 10 millions d’atomes, on s’attend donc a collecter 50 000 coups de silicium, dont
46 000 uniquement dans le pic a 14 Da, superposés aux 5 000 coups d’azote également
attendus dans le pic & 14 Da. Compte tenu de I'existence de trois isotopes du silicium (*Si ;
295 ; %), il est possible de calculer 'abondance expérimentale de chaque isotope et de la
comparer a 'abondance théorique (92,2% de 285i 4,7% de *°Si et 3,1% de 3°Si). Si un exces
significatif de 2Si est observé, on peut en conclure que cet excés est di a la présence de “*N*
et déterminer ainsi une teneur en azote. L’hypothétique présence de **N,**est négligée.

14N+
 asgpes 99,6%
| 92,2%
‘. .:l.\ ‘ 295i§+ 3052+
L 19 4,7/6 ;F'L 3’1%

| hh | '\ |
BT T T

Mass-to-Charge-State Ratio (Da

Figure 47 : Recouvrement du pic d'azote a 14 Da par la présence de silicium

Il est couramment admis que I'azote ne peut pas étre détecté dans les aciers contenant du
silicium, en raison d’une trés faible teneur en azote en solution solide (présence de Al, Ti ...).
Un des objectifs de cette thése est de parvenir a quantifier la teneur d’azote en solution
solide dans les soudures. Ainsi, les détails du calcul des ratios isotopiques seront présentés
dans le chapitre 3. La précision de ces calculs dépend également du bruit de fond et donc
des parametres d’analyse.
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I1.4.d. Analyse des précipités

La sonde atomique permet d’analyser les précipités présents dans les pointes évaporées.
Cette analyse est uniqguement chimique car, nous I'avons mentionné plus haut, I'acces a la
structure cristallographique n’est pas possible. On distinguera deux types de précipités, pour
lesquels la méthode d’analyse est différente.

Dans un premier temps, la SAT permet d’étudier la composition chimique des « gros »
précipités. La taille minimale des précipités pour appliquer cette méthode n’est pas fixe. Elle
dépend de nombreux parameétres, notamment la qualité de I'analyse et la différence de
champ d’évaporation entre la matrice et le précipité. On peut estimer que la taille critique
est d’environ 10 000 atomes.

Si le précipité est suffisamment gros, le mélange entre précipité et matrice sera limité aux
interfaces, sans artefact sur la composition mesurée au cceur du précipité. On peut alors
analyser le précipité comme une phase a part entiere, sans traitement spécifique. Dans le
cas des aciers C-Mn, les plus gros précipités correspondent généralement a la cémentite
(Figure 48). Cette méthode permet d’obtenir la concentration en fer du précipité.

30 : : . , . 05

C (% at)
Si, N, P (% at)

-30 -20 -10 0 10

Distance (nm)
Figure 48 : Proxigramme indiquant la concentration en différents éléments d’alliage, en fonction de la
distance depuis I'interface supérieure de la particule de cémentite. Les distances négatives
correspondent a la matrice, les distances positives a la particule de cémentite
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Dans le cas des « petits » précipités, on assiste a un mélange non négligeable entre précipité
et matrice. Ainsi, la composition chimique ne peut pas étre déterminée directement. Il
convient alors de considérer un volume d’intérét autour du précipité. Cette région d’intérét
est alors traitée comme la somme d’une contribution issue de la matrice et d’une
contribution issue du précipité, comme l'illustre la Figure 49.

Volume d'intéret Matrice

Figure 49 : Méthode d'analyse quantitative des précipités a la SAT par calcul de I'excés atomique
[119]

La procédure d’analyse est la suivante :

- La composition chimique d’un volume restreint de matiere incluant le précipité est
analysée ;

- On lui soustrait la composition chimique (en nombre d’atomes) d’un volume
équivalent, dans la solution solide ;

- La différence de composition, appelée « excés d’atomes », est considérée comme
étant la composition chimique du précipité.

Cette méthode permet ainsi de ne pas considérer la contribution issue de la matrice pour
obtenir une composition chimique d’un précipité, méme de petite taille. La limitation
majeure de ce traitement est la perte d’information concernant le fer, s’il est constituant du
précipité.

Il.4.e. Quantification de la ségrégation sur les dislocations

Cette thése vise a comprendre les mécanismes élémentaires du vieillissement sous
déformation dans des soudures en acier C-Mn, qui reposent sur la ségrégation des atomes
de soluté sur les dislocations. La sonde atomique tomographique permet justement
d’analyser et quantifier cette ségrégation, grace a la méthode du calcul d’excés, adaptée au
cas des dislocations [120].
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La quantification de I'exces de solutés sur un défaut cristallin consiste a mesurer le surplus
d’atomes autour de ce défaut, par rapport a la matrice. Cette méthode permet de limiter les
erreurs induites par la résolution spatiale des appareils de mesure.

L’excés d’atomes i sur une longueur unitaire de dislocation I'> s’exprime :

p _ N

T

Avec Ni¥ le nombre d’atomes i en excés autour de la dislocation et | la longueur du défaut.
Une dislocation peut étre assimilée a un cylindre dont I'axe correspond au cceur de la
dislocation. On peut alors calculer un exces cumulatif d’atomes en fonction de la distance
depuis le coeur de la dislocation :

p_N* _1

) = =28,(N — NPX*) (Eq. 27)

Ou N est le nombre d’atomes i dans une couronne d’indice p, N” le nombre total d’atomes
dans cette couronne et X® la fraction de soluté i dans la matrice, loin du défaut. L’exces
d’atomes i sur une dislocation peut aussi s’exprimer directement en fonction de la
distribution spatiale de la fraction atomique de solutés X (r, 9) :

D = VL [7 1T (@, 6) = X*)r drd6 (Eq. 28)

Avec V, le volume atomigue moyen d’un atome dans la maille cristalline.
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Figure 50 : (a) Excés théorique cumulé d'atomes autour d'une dislocation, par la méthode des
couronnes concentriques et (b) exces expérimental déterminé a la sonde atomique [120]

La Figure 50, issue des travaux de Da Rosa et al. [120], présente ainsi I'excés cumulé
d’atomes par unité de longueur de dislocations, en fonction de la distance depuis le coeur de
la dislocation (ou du nombre cumulé de tous les atomes). Le graphique (a) est un résultat
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théorique, basé sur la méthode des couronnes concentriques. Il est prévu que I'excés
augmente lorsque I'on s’éloigne du cceur de la dislocation, jusqu’a atteindre une valeur de
saturation, ou le champ élastique de la dislocation devient négligeable. Le graphique (b) est
un résultat expérimental obtenu grace a la sonde atomique tomographique. Les excés en
bore et carbone autour d’une dislocation sont mesurés. En accord avec la théorie, on
retrouve bien un excés qui augmente progressivement, jusqu’a atteindre une valeur de
saturation.

1.4.f. Etude bibliographique de la ségrégation sur les dislocations

Une problématique subsiste toujours lors de I'analyse d’une dislocation en sonde atomique.
En lI'absence d’informations cristallographiques, il n’est pas possible de discriminer
irréfutablement un précipité de forme allongée d’une dislocation.

On remarque également une singularité dans la littérature concernant la ségrégation du
carbone sur les dislocations, étudiée a I'aide de la sonde atomique, dans les aciers. Alors que
ce phénomeéne est largement connu, depuis plusieurs décennies, peu d’études sont
disponibles a ce sujet dans la littérature. Ainsi, aucune revue bibliographique de la
ségrégation du carbone et de I'azote sur les dislocations dans les aciers, étudiés a la sonde
atomique, n’est disponible dans la littérature a notre connaissance. De méme, on ne
retrouve pas d’étude quantitative concernant I'excés de carbone sur les dislocations.

On peut comprendre que |'azote n’ait pas été étudié via la sonde atomique. Il est
généralement précipité sous forme de nitrures, en présence de Ti ou Al. Par ailleurs, I'azote
est difficilement observable en solution solide, d(i au recouvrement du pic par la présence
de silicium. Le cas du carbone est bien plus surprenant. A ce jour, moins de 20 publications
concernant la ségrégation du carbone sur les dislocations dans les aciers, étudiée en sonde
atomique, sont disponibles dans la littérature [62], [84], [120], [121], [122], [123], [124],
[125], [126], [127], [128], [129], [130], [131], [132], alors que la SAT est présente dans des
dizaines de laboratoires depuis le début des années 2000. Parmi ces études, on peut
retrouver des résultats complets ol la ségrégation du carbone est clairement établie, mais
aussi des études ou les résultats sont plus discutables, la ségrégation du carbone bien moins
évidente.

La Figure 51 présente ainsi des volumes SAT caractéristiques, ou la ségrégation de C est
clairement établie, issus des travaux de Liu [128] (a), Smith [129] (b) et Medouni [13] (c),
obtenus sur des aciers faiblement alliés. Les volumes de sonde atomique présentent de
nombreuses dislocations ainsi que des précipités, éventuellement sur les dislocations. Il
apparait ainsi nettement que le carbone ségrege sur les dislocations, au méme titre que le
molybdene, tandis que le cuivre ne semble pas ségréger autour des dislocations, mais tend a
former des précipités. On retrouve ainsi des résultats expérimentaux en accord avec la
théorie : le carbone tend a former des atmosphéres de Cottrell autour des dislocations.
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(a)

Interface (ROI-1)
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Figure 51 : Pointes avec ségrégation claire de C sur les dislocations (a) [128] (b) [129] (c) [13]

On note également de nombreuses études ol I'observation de la ségrégation du carbone sur
les dislocations n’est pas aussi clairement définie, telles que celles présentées dans la Figure
52) [124], [125], [132]. Dans l'ensemble de ces études, aucune quantification de la
ségrégation du carbone n’est donnée.

Le sous-volume de sonde présenté en (a) laisse planer des doutes quant a la nature exacte
de I'hétérogénéité mise en évidence. D’aprés les auteurs, la concentration moyenne en
carbone dans la supposée atmosphére de Cottrell est de 12 % at. Cependant, des simulations
conduites par Veiga et al. [133] prévoient au maximum 10 % de carbone dans un rayon 4b
autour du cceur de la dislocation. Il semble plus raisonnable que cette hétérogénéité en
carbone soit un carbure allongé. Le volume présenté en (b) est également discutable. Méme
si le volume entier de sonde atomique est présenté, il n’est pas possible de déterminer la
forme de I’hétérogénéité mise en évidence. Il est attendu qu’une dislocation soit un cylindre
traversant le volume de part en part, ou s’arrétant sur un obstacle fort (joint de grain,

100



Chapitre 2 : Matériaux et techniques expérimentales

précipité). Le volume présenté ici ne permet pas de faire cette analyse. De plus, les auteurs
n‘apportent aucune information concernant I’enrichissement de cette zone, par rapport a la
matrice. Le volume présenté en (c) est également discutable. Le volume complet analysé
n’est pas présenté. |l n’est ainsi pas possible de se figurer la forme de cette hétérogénéité ou
son positionnement dans la pointe de sonde atomique. Il est alors impossible de conclure
qgue I’hétérogénéité présentée soit bien une dislocation.
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Figure 52 : Pointes avec une supposée dislocation ségrégée par le carbone (a) [125] (b) [132] (c) [124]

Sans remettre en cause la pertinence des auteurs cités préalablement ni la qualité de leurs
recherches, il est tout de méme surprenant qu’un sujet aussi fondamental, et d’intérét
industriel direct, qu’est la ségrégation du carbone sur les dislocations dans les aciers aient
donné lieu a si peu de publications, avec des résultats hétérogénes, sans aucune
guantification. Nous notons également que les volumes présentés dans la Figure 51
présentent tous une ségrégation du carbone sur les dislocations, accompagné d’éléments
substitutionnels tels que le molybdéne ou le manganése, dont les attractions avec le
carbone sont réputées attractives [70], [72], [131], [134]. Cette question sera étudiée plus
amplement dans le troisieme chapitre de cette these.
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II.5. Préparation d’échantillons : Focused lon Beam

I1.5.a. Préparation de pointes SAT

Les échantillons de sonde atomique tomographique sont des cylindres, dont I'extrémité est
taillée en pointe dont le rayon est inférieur a 50 nm. La réalisation de ces échantillons se fait
par usinage sous faisceau d’ions focalisés (Focused lon Beam — FIB).

Le FIB permet d’usiner un matériau avec une précision a I’échelle du micromeétre, voire du
dixieme de micromeétre sous certaines conditions, a I'aide d’un faisceau d’ions Ga®. La
colonne ionique est couplée a une colonne MEB, avec un écart angulaire de 52° dans le cas
du FIB FEI Helios NanolLab 600, situé au CP2M (Centre Pluridisciplinaire de Microscopie
Electronique et Microanalyse), utilisé dans le cadre de cette étude et schématisé Figure 53.
L’échantillon dispose de plusieurs degrés de liberté dont une rotation autour d’un axe
communément appelée « tilt », qui permet de varier I'angle d’incidence entre I'échantillon
et les deux colonnes. Le systeme d’injection de gaz (GIS) est utilisé pour déposer une couche
de platine en surface de I'échantillon, afin de protéger la zone d’intérét. Enfin, I’échantillon
peut étre déplacé, a I'aide du micro-manipulateur.
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Figure 53 : Disposition des colonnes électroniques et ioniques du FIB FEI Helios NanoLab 600, équipé
d'un micromanipulateur et d'un systéeme d'injection de gaz (GIS)

La procédure de préparation des pointes SAT par FIB consiste en deux étapes principales,
présentées Figure 54. L'intérét du FIB repose sur la possibilité de pouvoir cibler une zone
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soit visible au MEB.
Une fois la zone de travail déterminée, la procédure est la suivante :

- Réalisation d’'un dépot de platine sur la zone d’intérét, pour protéger la surface de la
contamination par les ions Ga';

- Usinage d’un barreau (appelé « wedge »), d’environ 20 x 3 x 2 um°>, a 'aide de la
colonne ionique, Figure 54 (a) ;

- Transport du wedge grace au micro-manipulateur vers un support spécifique a la
SAT, constitué d’un réseau de pré-pointes en silicium, (b) et (c) ;

- Découpe et collage du wedge en petits morceaux sur les pré-pointes. Le collage se
fait via un dépot de platine, (d).

Figure 54 : Procédure de fabrication des pointes SAT par FIB. (a), (b) et (c) procéduré de lift-out d'un
morceau de I'échantillon principal. (d), (e) et (f) usinage d'une pointe. (g) image finale d'une pointe et
(h) réseau de pré-pointes en silicium
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Ces trois premiéres étapes portent le nom de « lift-out ». Les morceaux de wedge sont
ensuite usinés un a un, en plusieurs étapes successives :

- Amincissement annulaire du morceau de wedge a l'aide du faisceau ionique.
L’échantillon prend alors une forme cylindrique, (e) ;

- Réduction du diameétre d’amincissement pour former un cone, (f) ;

- Finition et nettoyage a basse énergie pour affiner au maximum la pointe et éliminer
le platine déposé préalablement, (g).

[1.5.b. Préparation de lames MET

Le FIB peut également étre utilisé pour la préparation de lames MET. Par rapport a la
procédure classique par électro-polissage, la réalisation de lames par FIB permet de cibler
une zone précise de I'échantillon. En revanche, dans le cas des aciers, il est parfois difficile
d’obtenir une lame aussi fine que par électro-polissage. De plus, I'utilisation d’ions Ga* peut
endommager la lame.

La procédure est assez similaire a celle des pointes SAT. La zone a prélever est d’abord
protégée par un dépot de platine. Un mur, de dimensions 10 x 5 x 1 um?, est découpé et
extrait du matériau. Il est alors collé sur une grille en cuivre, avec des supports dédiés. Ce
mur est ensuite affiné en réduisant progressivement la tension et le courant de la colonne
ionique, pour limiter 'endommagement. L'amincissement de la lame peut étre poursuivi
tant qu’il reste du platine de protection. On obtient généralement une lame d’environ 100
nm d’épaisseur.

I1.5.c. Corrélation MET — SAT

Les dislocations et la ségrégation sur celles-ci sont au coeur de cette étude sur la sensibilité
au VSD. Deux techniques expérimentales permettent de les étudier : le MET pour obtenir les
informations liées a la cristallographie et la SAT pour I'analyse et la quantification de la
ségrégation. Cependant, ces deux techniques requierent des échantillons totalement
différents. Il n’est alors pas possible d’obtenir directement les informations concernant la
cristallographie et la ségrégation d’une méme dislocation. Une procédure spécifique a été
développée ces dernieres années afin de mener une étude corrélative entre MET et SAT
[135], [136], [137]. Sachant qu’une pointe de sonde atomique a un rayon inférieur a 50 nm, il
est possible de I'analyser au MET car elle est transparente aux électrons. L'étude corrélative
MET — SAT repose sur l'utilisation d’un porte-objet spécifique. Il s’agit d’'une grille en
tungsténe, sur laquelle sont usinées des pré-pointes, Figure 55.
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Figure 55 : Grille spécifique en tungsténe pour la corrélation MET-SAT avec pré-pointe électropolie

En suivant la procédure standard, des pointes SAT sont réalisées sur cette grille en
tungstene. Il est alors possible de I'analyser au MET, pour s’assurer de la présence d’une
dislocation dans la pointe, et obtenir des informations cristallographiques. La grille en
tungstene est ensuite insérée dans la sonde atomique a I'aide d’un porte-objet spécialement
usiné, semblable a un étau miniature, Figure 56 [135].

o -

Figure 56 : Porte-objet utilisé pour insérer les grilles MET dans la SAT [135]

La pointe analysée au MET peut alors étre évaporée. Il est alors possible d’accéder aux
informations chimiques, notamment la ségrégation autour de la dislocation. Cette procédure
spécifique est complexe, mais elle permet d’obtenir des informations a [I"échelle
nanométrique concernant la cristallographie et la chimie de I’échantillon, tout en ciblant une
zone précise de I'échantillon, comme illustré Figure 57 [137].
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“% Mn 12 at% isosurface

Figure 57 : Résultats obtenus grdce a une étude corrélative MET - SAT. (a) Image MET avec
identification des défauts cristallographiques et (b) volume SAT correspondant [137]
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lll. Synthese

Dans le but de conduire une étude compléte des mécanismes a I'origine du vieillissement
sous déformation, différentes techniques expérimentales seront mises en ceuvre. On peut
les classer en trois groupes : celles permettant de mettre en évidence la sensibilité au VSD,
celles permettant d’étudier la solution solide a différentes échelles et celles permettant
d’analyser les dislocations.

La sensibilité au VSD sera mise en évidence a I'échelle macroscopique grace aux essais
mécaniques : essais de traction et essais Charpy-V.

L'étude de la solution solide sera conduite via des mesures de frottement intérieur et
I'utilisation de la sonde atomique tomographique. Le frottement intérieur permet d’obtenir
une mesure globale, semi-quantitative, de la solution solide, moyennée sur plusieurs types
de microstructures. Cette technique sera complétée par la sonde atomique tomographique,
qui permet de quantifier localement la solution solide avec une grande précision. C’est
également le seul équipement permettant d’obtenir une quantification de la ségrégation sur
une dislocation. Cependant, il a été vu que peu d’études sont disponibles dans la littérature
concernant I'observation par sonde atomique tomographique de la ségrégation du carbone
sur les dislocations dans les aciers. La revue bibliographique a ce sujet semble montrer que
le carbone est observé sur les dislocations lorsqu’il est accompagné d’éléments
substitutionnels tels que le manganése ou le molybdéne.

Enfin, les dislocations seront analysées grace au MET. Des essais de traction in-situ au MET
seront réalisés, afin de visualiser la dynamique des dislocations au cours de la déformation
et ainsi comprendre les mécanismes élémentaires du VSD.
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interstitiels via la sonde atomique

Le premier chapitre de cette these, dédié a la revue bibliographique, a permis de
présenter la sensibilité des aciers C-Mn au phénomeéne de vieillissement sous déformation, a
I'origine d’une potentielle fragilisation qui pourrait étre critique si elle survenait sur des
soudures du circuit secondaire d’un réacteur nucléaire. Bien que le phénomene soit connu, il
a été vu que des zones d’ombre subsistent, notamment sur ce qu’il se passe a I'échelle
atomique. Quels sont les roles respectifs de C et N sur la sensibilité au VSD ? Comment
expliquer I'effet positif de I'ajout de Mn ? Sous quelle forme précipite I'azote aprés TTD, en
I'absence d’éléments fortement nitrurigénes ? L'objectif de ce présent chapitre est de
montrer |'apport de la sonde atomique tomographique pour cette thése. Le chapitre sera
articulé en trois parties.

Dans un premier temps, nous verrons que I'optimisation des conditions expérimentales
de la SAT permet d’observer et quantifier I'azote en solution solide. Nous étudierons alors la
précipitation de C et N lors des différents traitements thermiques, a I'origine des variations
de solution solide observées entre les différents échantillons. Les résultats obtenus seront
ensuite confrontés a ceux de frottement intérieur. Enfin, nous verrons que l'analyse de la
ségrégation sur les dislocations via la SAT est problématique. Nous mettrons en évidence
une difficulté liée a la détection de cette ségrégation, avant de formuler des hypothéses
pour expliquer ce phénomeéne.
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|. Optimisation des conditions expérimentales

Il a été vu que le carbone et I'azote sont responsables du vieillissement sous déformation
subi par les soudures du circuit secondaire, entre 'ambiante et 300 °C. La présence de
carbone en solution solide dans un acier est évidente, a de rares exceptions pres, tels que les
aciers dits « Interstitial Free » [138]. Par ailleurs, les analyses chimiques présentées dans le
chapitre 2 montrent bien un enrichissement en azote des soudures. Pour mener a bien
I'étude des mécanismes élémentaires du VSD, il est alors nécessaire de s’intéresser
précisément a la teneur et la répartition de C et N dans les matériaux étudiés.

Il est connu que l'observation de l'azote en sonde atomique dans les aciers C-Mn est
difficile, en raison de la faible teneur d’azote en solution solide et du masquage du signal
dans le spectre de masse, par la présence de Si et de Fe. Pour autant, il n’est pas impossible
d’analyser, et de quantifier partiellement, la présence d’azote dans les aciers contenant du
silicium [117], [118], [139], [140]. Ces études mettent en évidence I'effet des conditions
d’analyse SAT sur I'observation de 'azote.

L’objectif est ainsi de réduire autant que possible le bruit de fond du spectre de masse, de
maniere a maximiser la visibilité de pics d’azote, ainsi que d’augmenter la précision de
I'’étude des ratios isotopiques du silicium.

.1. Réduction du bruit de fond

La réduction du bruit de fond en variant les parameétres d’analyse est un probleme
d’optimisation. Il est nécessaire de trouver le juste compromis entre qualité de I'analyse et
risques de fracture de la pointe. Plusieurs parametres peuvent étre ajustés pour optimiser
I'analyse, ils sont présentés dans la Figure 58 [141]. Nous nous focaliserons sur I'effet de la
température, du taux de détection et de la fraction d’'impulsion. En effet, le mode d’analyse,
électrique ou laser, est fixé. Il a été montré que le mode électrique était plus satisfaisant
pour I'analyse des aciers [117], [118]. Concernant la fréquence d’impulsion, il est toujours
préférable de la maintenir aussi haute que possible. Des problemes peuvent éventuellement
apparaitre en cas d’évaporation d’ions de trés forte masse (et donc trés « lents »), ce qui
n’est pas le cas dans les aciers.

l.1.a. Effet de latempérature

Abaisser la température d’analyse permet de réduire le bruit de fond et d’améliorer la
qualité de la reconstruction en limitant l'agitation atomique. Par ailleurs, une faible
température tend également a limiter le phénomeéne d’évaporation préférentielle.

Le phénomeéne d’évaporation préférentielle peut survenir lors de I'analyse d’un alliage. Soit
deux éléments chimiques: A, majoritaire, et B, minoritaire, aux champs d’évaporation
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différents. Une tension électrique continue est appliquée a l'alliage, de maniére a ne pas
dépasser le champ d’évaporation de A. Cependant, chaque impulsion permet de franchir

cette barriére, pour ioniser un atome de A et le collecter.

Acquisition | Variable | General | Metrics Comments Primary
parameter trend trade-off
Pulse rate T f(Hz) e Background Faster is better Almost none
- mfn range Exceptions: except for
- Wrap around high mass ions practical
- Base temperature with long TOF considerations
offset effects(laser) | or extremely for TOF af all
poor thermal potential ion
diffusivity species
materials in
laser mode
Base T(K) + Analysis yield Lower leads to Data quality
temperature T -- MRFP better spatial Versus
-- Background resolution analysis yield
- Heat flow (laser) Higher leads to
- Surface diffusion | better yield
Detection DR + Background Faster is better Data quality
rate T (fons/ - Analysis yield Exception: Versus
pulse) - MEP poor yielding analysis yield
- Multi-hit materials and
performance materials prone
to multi-hit
behavior
Pulse PF (%) + Compositional Higher is better | Data quality
fraction T accuracy Exception: Versus
(voltage + Background extreme FFmay | analysis vield
mode) - Potential for PFF limit MRP and
decay pulse amplitade
- High eyele fatigne | ishardware
limited
Laser pulse LFPE +as Analysis yield Higher leadsto | Data quality
energy T (nforpJ) | ++ Background better yield Versus
(laser mode) + MRP Lower leads to analysis yield
+ Effective pulse better spatial
fraction resolution
- Complex ion
generation
-- Surface migration

Figure 58 : Paramétres d'analyse ajustables en SAT et effets associés [141]

On parle d’évaporation préférentielle, ou continue, si la tension continue appliquée génere
un champ électrique suffisant pour provoquer I'évaporation de B. On peut alors assister a
I'ionisation continue des atomes de B et leur évaporation, sans lien avec un to d’impulsion.
Les atomes ne peuvent pas étre identifiés, et leurs impacts anarchiques sur le détecteur
bruitent I'analyse. On peut également assister au phénomeéne de rétention préférentielle.
Dans ces conditions, I'évaporation de B n’est pas possible, méme au pic de I'impulsion
électrique.

Ces deux problématiques conduisent a une erreur dans la quantification de la composition
de I'alliage, ainsi qu’a un bruit de fond important dans le spectre de masse. Ces phénomeénes
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d’évaporation ou de rétention préférentielle sont illustrés Figure 59. Ce graphique présente
la température d’analyse, en abscisse, et le champ électrique F, en ordonnée. Les valeurs du
champ d’évaporation de deux éléments A et B sont représentés en fonction de la
température, pour deux taux d’évaporation ¢ différents.

Le cas 1 correspond a celui d’'une bonne analyse, a la température T;. Une tension continue
est appliquée et génére un champ Fy, inférieur aux champs d’évaporation de A et B.
L'impulsion électriqgue permet d’augmenter le champ électrique, qui devient supérieur aux
champs d’évaporation des deux éléments A et B. Ils sont tous deux évaporés dans ces
conditions. Il n'y a pas de rétention préférentielle.

Le cas 2 correspond a celui d’'une rétention préférentielle. L’élément A n’est pas évaporé lors
de limpulsion électrique. Inversement, le cas 3, a une température T,, représente
I’évaporation préférentielle de B. La tension continue générant un champ F, est suffisante
pour évaporer en continu I’élément B a la température T,.

Le cas 4 est a nouveau celui d’une bonne analyse. Par ailleurs, I"augmentation de la
température par rapport au cas 1 abaisse les champs nécessaires a I'évaporation, donc les
contraintes mécaniques appliquées sur I’échantillon. En contrepartie, la qualité d’analyse
diminue, en raison de I'agitation atomique.

.0‘ I

1
T T,
Figure 59 : Représentation schématique des conditions expérimentales conduisant a une rétention
préférentielle (cas 2) ou une évaporation préférentielle (cas 3) [142]

L'effet de la température sur la valeur du bruit de fond, en ppm, est présenté dans la Figure
60. Différentes zones du spectre de masse sont étudiées : aprés le pic a 7 Da (pic de N*¥),
avant le pic a 14 Da (N*), avant les pics & 26-29 Da (Fe **, Mn**) et dans la zone & 30-35 Da
(molécules métal-azote type FeN ou VN). On remarque ainsi que le bruit de fond n’est pas
constant sur I’'ensemble du spectre de masse mais dépend de la zone considérée.

Des analyses ont été réalisées a différentes températures, entre 20 K et 80 K, sur
I'échantillon brut de soudage. L'abaissement de la température d’analyse entraine une
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diminution du bruit de fond. Cette diminution relative, par rapport a la référence a 80 K, est
constante dans les différentes zones. Une diminution de la température d’analyse a 50 K
permet de réduire le bruit de fond d’environ 40 % par rapport a la température de référence
de 80 K. La plus basse température admissible, 20 K, permet de réduire le bruit de fond
jusqu’a 60 %.
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Figure 60 : Effet de la température d'analyse en SAT sur la valeur du bruit de fond, exprimée en ppm

L’abaissement de la température permet bien d’abaisser le bruit de fond. Il s’agit désormais
de déterminer la température optimale. Pour se faire, une analyse a la plus faible
température possible sera réalisée, pour quantifier I'état de « qualité maximale ». Une
analyse sera ensuite conduite en variant la température au cours de l'analyse, afin de
déterminer une température optimale.

La Figure 61 présente les résultats de deux analyses SAT réalisées (a) a 20 K et (b) a 80 K. Les
deux volumes présentés sont homogenes, sans défauts. Une partie des spectres de masse
associés aux pointes SAT sont représentés. Ainsi, on remarque la présence de deux pics a
31,5 et 32,5 Da, uniquement lors de I'analyse a 20 K. La réduction du bruit de fond par
I'abaissement de la température d’analyse permet de détecter ces deux pics. lls peuvent
8tre associés a Cu”* ou aux molécules VC (31,5 Da) et VN (32,5 Da).
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Figure 61 : (a) Volume SAT homogéne obtenu aprés analyse a 20 K et spectre de masse associé
mettant en évidence la présence de deux pics a 31,5 et 32,5 Da (fleches). (b) Volume SAT et spectre de
masse associé apres analyse a 80 K. Les pics a 31,5 et 32,5 Da ne sont pas observés

Les analyses chimiques n’ont pas révélé la présence de cuivre dans les échantillons. De plus,
le cuivre comporte deux isotopes dont I'abondance est connue. Or, le nombre de coups dans
les pics a 31,5 et 32,5 Da ne respecte pas I'abondance attendue pour chaque isotope de Cu.
L'analyse a 20 K permet donc de marquer la présence d’azote en solution solide, en faisant
apparaitre un pic de la molécule VN a 32,5 Da. Il est donc pertinent de diminuer le bruit de
fond, notamment en abaissant la température, pour détecter la présence d’azote en solution
solide.

Pour confirmer l'effet de la température, une analyse a été conduite en modifiant la
température en cours d’expérience, Figure 62. Celle-ci a été démarrée dans les meilleures
conditions possibles, a 20 K. La température est ensuite augmentée par palier de 15 K, tous
les 1,2 millions d’atomes évaporés.

Le volume analysé et reconstruit est présenté dans la Figure 62 (a). Seuls |'azote, en vert, et
le vanadium, en violet, sont représentés. Il semblerait ainsi que I'azote puisse étre détecté,
indépendamment de la température d’analyse. Cependant, cette reconstruction 3D ne
permet pas d’éliminer le bruit de fond. L'image présentée contient donc aussi bien les
atomes identifiés dans le bruit de fond que les signaux correspondant effectivement a V et
N. Le graphique (b) présente les concentrations de V et N, en fonction de la température,
apres soustraction du bruit de fond. On remarque alors que I'azote n’est tout simplement
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pas détecté lors d’'une analyse a 80 K, mais il est mis en évidence lorsque la température est
inférieure ou égale a 65 K.
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Figure 62 : Analyse SAT réalisée en augmentant progressivement la température. (a) Volume
reconstruit, seuls V et N sont visibles. (b) Teneur mesurée en V et N, aprés soustraction du bruit de
fond

Considérant I’écart peu significatif sur la concentration d’azote entre 35 K et 65 K, ainsi que
le fort risque de fracture a 20 K, il a été décidé de poursuivre toutes les analyses a une
température de 50 K.

[.1.b. Effet du taux de détection

Le taux de détection, souvent assimilé au taux d’évaporation, correspond au nombre
d’impacts percus par le détecteur, pour 100 impulsions électriques. La valeur du taux de
détection est généralement comprise entre 0,2 et 2 %. Il est préférable d’augmenter tant
qgue possible le taux d’évaporation, afin de réduire la prépondérance relative du bruit de
fond statique (coups parasites sur le détecteur par unité de temps) et de réduire les
éventuelles évaporations entre impulsions électriques. Il en résulte cependant une
sollicitation accrue de la pointe, et donc un important risque de fracture.
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Figure 63 : Quantification du bruit de fond dans différentes zones du spectre de masse en fonction du
taux d'évaporation appliqué, a 50 K

La quantification du bruit de fond en fonction du taux d’évaporation, Figure 63, est réalisée
de la méme maniére que pour la Figure 60. L'effet du taux de détection a été étudié pour
une température d’analyse de 50 K, qui permet déja de réduire le bruit de fond.

Augmenter le taux d’évaporation conduit a une réduction drastique du bruit de fond, qui
peut étre divisé par trois, en montant a 1 % de taux d’évaporation. Il est ainsi nécessaire de
conduire les analyses au plus haut taux possible, bien que cela fragilise fortement les
pointes. Il est ainsi décidé de travailler avec un taux de détection de 0,5 % minimum, et de
I’'augmenter si possible.

l.1.c. Effet de la fraction d’impulsion

La fraction d’impulsion se définit comme I'incrément de tension périodique, appliqué en plus
de la tension continue, pour permettre |'évaporation des atomes constitutifs de la pointe
(impulsion électrique sur la Figure 59). Cette fraction P est constante au cours de I'analyse,
telle que :

Vpulse = Pp * V¢ (Eq. 29)
Vpic = Vpc + Vpulse (Eq. 30)

Une hausse du « pulse fraction » permet donc de réduire les phénomeénes d’évaporation
continue en augmentant I’écart entre la tension continue et la tension de pic. Cependant, le
risque de fracture est accru et les effets sur la qualité de I'analyse sont moins marqués. Il a
ainsi été décidé de conserver les parametres initiaux, a savoir un « pulse fraction » de 20 %.
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2.  Quantification de I'azote en solution solide pour chaque
traitement thermique

l.2.a. Principe de la quantification par I’étude des ratios
iIsotopiques du silicium

La présence d’azote en solution solide dans le matériau est confirmée par le pic de la
molécule VN, a 32,5 Da, détectée dans le spectre de masse aprés optimisation des
conditions expérimentales. Si une partie importante du signal de I'azote est masquée par la
présence de silicium, il faut alors étudier les ratios isotopiques du silicium [143], [144].

Les ratios isotopiques naturels de Si et N sont connus, indiqués dans la Figure 64. La
présence d’azote 15 est négligée, au vu de sa trés faible abondance, inférieure a 0,4 %. Pour
une quantité totale d’'un élément Z, la quantité de l'isotope i de cet élément Z dépend de
I'abondance A, de cet isotope tel que :

7 =T7xA, (Eq. 31)

En supposant que les pics de 2°Si et *°Si ne souffrent d’aucun recouvrement, la méthode
consiste a déterminer un intervalle théorique de coups pour la quantité de 2Si, en
s’appuyant sur la mesure de 2°Si et °Si. Le nombre de coups déterminé expérimentalement
dans le pic a 14 Da est ensuite comparé a l'intervalle théorique. Si le nombre de coups dans
le pic a 14 Da est supérieur a la borne supérieure de I'intervalle théorique, on en conclut que
I'écart est significatif et que I'excés est d{i a la présence non négligeable d’azote dans le pic a
14 Da. L'incertitude de mesure est estimée en faisant la moyenne entre les deux valeurs
théoriques de 22Siy, calculées a partir des deux valeurs des pics expérimentaux 2°Si et *°Si.

J.dN-é- 15N+
282+ 99,634% 0,366%
| 92,23%
."! 23gj2+ 30gj2+
\ A 0,
| A 41683/6 A 3,087%
{1 I | y

A
R T T T Y

Figure 64 : Extrait d'un spectre de masse présentant les trois pics du silicium. L'abondance naturelle
de chaque isotope est indiquée. L'isotope 28 du silicium et l'isotope 14 de I'azote sont superposés, a
14 Da
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Les détails de la procédure sont les suivants :

1- Quantification expérimentale des coups dans les pics a 14,5 Da (*°Si**) et 15 Da
(3OSi2+) ;

2- Calcul d’un intervalle théorique de coups pour le silicium total 'Sirn, sachant
I'abondance théorique des isotopes 29 et 30 du silicium ;

3- Calcul de I'intervalle théorique de coups pour *Siw, sachant que son abondance est
de 92,23 %

4- Comparaison du nombre de coups dans le pic a 14 Da avec l'intervalle théorique
attendu pour *®Siy,

5- Si un excés de coups est quantifié dans le pic a 14 Da, il est attribué a la présence
d’azote dans le pic

1.2.b. Application aux matériaux de I’étude

La méthode de I'étude des ratios isotopiques du silicium a été appliquée pour deux volumes.
lls sont issus du méme échantillon, de la méme zone, et sont tous deux homogenes. lls
contiennent également le méme nombre d’atomes, 6 millions.

Tableau 3 : Détails de I'étude des ratios isotopiques dans deux pointes SAT

Pointe 1 — Conditions standards Pointe 2 — Conditions optimisées
295j: 1220 coups 3% : 855 coups 296j: 1597 coups 39i: 1042 coups
"Sign : 26 052 "Sivn: 27697 "Sivn : 34102 "Sivn: 33754
24027 < **Siy, < 25545 31132 < **Siy < 31452
Pical4 Da: Pica 14 Da: 32023

Pas d’exces significatif Excés significatif : Présence de N

Le Tableau 3 présente le détail des calculs concernant la décomposition des ratios
isotopiques du silicium, appliqué aux matériaux de I'étude. Il apparait ainsi que la pointe 1,
analysée dans les conditions standards, ne présente pas d’exces significatif de coups dans le
pic a 14 Da. Il n’est pas possible d’affirmer que de I'azote soit masqué par le silicium dans
cette pointe.

Cependant, la pointe 2 présente bien un excés significatif de coups dans le pic a 14 Da. On
peut alors affirmer qu’il y a bien de I'azote dans le volume, dont le signal est superposé a
celui du silicium. Dans ce cas, la teneur en azote est déterminée en faisant la différence
entre le nombre de coups dans le pic a 14 Da et la moyenne des deux bornes de l'intervalle
de %Siy,. Ainsi, il y aurait environ 730 + 160 coups d’azote dans le pic a 14 Da, soit une teneur
de 140 £ 31 ppm.at en solution, ou 35 £ 8 ppm masse. Précisons tout de méme que si cette
technique permet bien d’évaluer une quantité de N présente en solution, il n’est pas
possible de remonter au positionnement des atomes dans la pointe.
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Ainsi, la réduction du bruit de fond lors des analyses SAT permet bien d’étudier les ratios
isotopiques du silicium, afin de déterminer et quantifier un éventuel chevauchement avec le
pic d’azote.

l.2.c. Teneur d’interstitiels en solution pour les différents TTD

Une des problématiques de la thése concerne la capacité des différents traitements
thermiques post-soudage a précipiter les interstitiels libres, notamment I'azote, sous une
forme stable, donc a réduire leurs teneurs dans la solution solide. La quantification de la
concentration en azote libre aprés TTD devrait permettre d’anticiper et prédire la sensibilité
au VSD des maquettes.

La quantification des teneurs en azote et en carbone en solution solide a été réalisée sur les
3 maquettes de I'étude : brut de soudage, TTD 500 et TTD 590. Les teneurs en C et N,
présentées Figure 65, sont obtenues sur un cumul de 30 a 50 millions d’atomes, collectés par
SAT uniquement dans des volumes homogeénes exempts de tous défauts : précipités, joints

de grain, dislocations ... Les erreurs sont calculées a partir de la formule de I'erreur type, oy,
g
Vn
nombre total d’atomes collectés, pour chaque traitement.

telle que oy = — avec O I'écart type de la population et n la taille de la population, ici le

I Brut
0.06 - |l TTD 500

/I TTD 590

0.05

0.04 -

0.03 -

0.02

0.01 1

Concentration en solution solide (% at)

0.00

Carbone Azote

Figure 65 : Concentration d'azote et carbone en solution solide en fonction des différents traitements
thermiques de détensionnement

La concentration de carbone en solution solide est d’environ 100 ppm.at aprés TID,
indépendamment de la température de traitement. Cette valeur est plus élevée dans le brut
de soudage, 170 ppm.at. La teneur en azote libre varierait entre 400 et 520 ppm.at, sachant
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gue la teneur nominale est de 560 ppm.at. Le TTD 590, traitement thermique nominal,
conduit a une réduction de la teneur en azote libre par rapport au brut de soudage, tandis
qgue le TTD 500 conduit, de fagon inattendue, a un rejet d’azote libre.

Ces résultats concernant I'azote en solution solide sont comparés aux résultats obtenus en
frottement intérieur et présentés dans la Figure 66. Une présentation plus compléte sera
faite dans la section Ill. Qualitativement, les résultats sont semblables : le TTD 500 conduit a
un rejet d’azote libre tandis que le TTD 590 conduit a la précipitation de I'azote. Un
traitement a 300 °C pendant 1 heure est réalisé sur un échantillon brut de soudage. Celui-ci
met en évidence un rejet d’azote en solution solide. Cependant, les variations relatives entre
les échantillons sont plus importantes en frottement intérieur (facteur 2 a 3) qu’en sonde
atomique (variations de 10 a 20%).

65 Mn-r‘d-Mn Fe-b'l-Mn Fe-C

1
1
TTD 500 !
1
1

Q" (x10%
1S
1

TTD 590

o~
250 260 270 280 290 300 310 320 330 340 350

Température (K)
Figure 66 : Spectres de frottement intérieur obtenus sur les échantillons de |'étude

La teneur en azote dans le TTD 500, mesurée en SAT a 520 ppm.at, suppose que plus de 90%
de l'azote serait présent en solution solide. Par ailleurs, la réduction de la teneur en azote
libre apres TTD 590 semble assez faible. Enfin, les incertitudes de mesure sont importantes,
a tel point qu’il est possible de s’interroger sur la significativité des écarts entre les
traitements thermiques.

La variation des concentrations en solution solide repose sur la précipitation des interstitiels
libres lors des traitements thermiques, ainsi que sur la ségrégation sur les défauts cristallins.
Si les variations de concentration en solution solide sont significatives, il est attendu que les
phénomenes de précipitation dans les différents traitements thermiques soient
significativement différents. L'étude de la précipitation et de la ségrégation sera le theme de
la section suivante.
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ll. Effets de la précipitation et la ségrégation sur la
solution solide

Il a été vu que les traitements thermiques de détensionnement conduisent a une
variation de la solution solide. Ces variations s’expliquent par la modification de I"équilibre
entre solution solide, précipitation et ségrégation au cours des traitements thermiques.
Nous verrons dans un premier temps comment évolue la précipitation au cours des
différents traitements de détensionnement, avant de nous intéresser a la ségrégation sur les
défauts cristallins.

[I.L1. Précipitation du carbone

Avant de nous intéresser au cas de 'azote, nous verrons que les variations de teneurs de
carbone en solution solide aprés les différents traitements thermiques de détensionnement
s’expliguent bien par la précipitation du carbone interstitiel, sous différentes formes.

I1.1.a. Cémentite

La Figure 67 présente des observations MET réalisées sur les échantillons brut de soudage
(a), et TTD 590 (b). On remarque la présence de précipités sur les joints de grain, dont la
taille est de I'ordre de 100 a 200 nm, laissant a penser qu’il s’agit de cémentite [145], [146].

—— 200 nm

Figure 67 : Images MET montrant des précipités sur les joints de grain, probablement de la cémentite.
(a) Brut de soudage (b) TTD 590
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L'ensemble de nos images MET nous permettent d’estimer la fraction volumique de FesC a
3,5% dans I'état brut de soudage contre 5,7% dans I'état TTD 590. Il y a donc eu une
précipitation de cémentite apres TTD, conduisant a une réduction de la concentration de
carbone en solution solide, en accord avec la Figure 65.

Dans le méme temps, les précipités observés aprés TTD 590 sont plus gros et moins
nombreux que dans I'état de référence. Le diamétre moyen est de 280 + 65 nm apres TTD
590, contre 150 + 30 nm pour le brut de soudage. La densité de précipités est estimée a (5 +
2).10™ m™ aprés TTD 590, contre (2 + 1).10"° m™. Il y a donc également eu une coalescence
de la cémentite lors du TTD 590. La principale incertitude de mesure repose sur I'estimation
de I'épaisseur des lames minces, généralement comprise entre 100 et 200 nm.

Un des volumes SAT prélevé dans I'échantillon TTD 590, Figure 68 (a), contient un carbure
dont le proxigramme depuis I'interface supérieure est tracé, Figure 68 (b). Un proxigramme,
tel que celui présenté en (b), représente la moyenne des profils de concentrations en
éléments chimiques, le long de directions perpendiculaires a I'interface. Au vu de la teneur
en carbone, de I'ordre de 25 %, dans le précipité, on peut en conclure qu’il s’agit bien de
cémentite. On remarque également un enrichissement en manganése, environ 6 % dans
FesC, soit 5 fois plus qu’en solution solide. Cet enrichissement est cohérent avec la
coalescence de FesC ; déduite via les observations MET. La mobilité des substitutionnels, tels
gue Mn, est nécessaire pour assister a la coalescence [145], [147].

Par ailleurs, on observe un fort rejet de silicium vers la matrice. Cet élément est en effet trés
peu soluble dans les carbures, notamment la cémentite [148]. De la méme maniere, on
remarque un pic d’azote a linterface entre la cémentite et la matrice. Cela s’explique
également par un rejet d’azote, tres peu soluble dans FesC [149], [150], et une probable
ségrégation de N a l'interface.
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Figure 68 : (a) Volume SAT contenant une particule de cémentite, issu du TTD 590. (b) Proxigramme
depuis l'interface supérieure du précipité, définie comme une iso-surface a 12,5 % at de carbone
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Un autre volume SAT prélevé aprés TTD 500 est présenté Figure 69 (a). Il contient deux
carbures, dont le proxigramme de celui entouré, est tracé Figure 69 (b). A nouveau, la
concentration en carbone atteint les 25 % dans le carbure, confirmant donc qu’il s’agit de
cémentite, méme apres TTD 500.
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Figure 69 : (a) Volume SAT contenant une particule de cémentite, issu du TTD 500. (b) Proxigramme
depuis l'interface du précipité, définie comme une iso-surface a 12,5 % at de carbone

Cependant, la cémentite issue du TTD 500 ne présente pas d’enrichissement important en
Mn, en raison de sa diffusion négligeable a cette température. On peut en déduire qu’il n’y a
pas eu de coalescence de la cémentite apres TTD 500, seulement de la croissance. Cette
déduction est en accord avec les résultats de Wu et al. [147] concernant la coalescence de la
cémentite. A nouveau, on observe un fort rejet de silicium vers la matrice et une ségrégation
d’azote a I'interface ferrite / cémentite.

I1.1.b. Carbonitrures métastables

Les analyses SAT sur I’échantillon brut de soudage n’ont pas permis d’intercepter de
particules de cémentite. Cependant, d’autres carbures ont été observés, tels que ceux
présentés dans la Figure 70. Ces précipités sont bien plus petits que la cémentite observée
précédemment. Leur taille est comprise entre 10 et 50 nm. lls se présentent généralement
sous une forme allongée et ne sont observés que dans le brut de soudage. La composition
des plus gros précipités, déterminée par la méthode de I'excés par rapport a la matrice (voir
Chapitre 2), est donnée dans le Tableau 4. Ceux-ci sont représentatifs de I'ensemble des
précipités de cette nature.
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(a) (b)

A\
2
45 nm

Figure 70 : Carbonitrures métastables interceptés dans I'échantillon brut de soudage. Les précipités
sont mis en évidence par des iso-surfaces a 1 % at de carbone et 1% at d’azote

On remarque que ces précipités sont des carbonitrures, enrichis en manganése. Leur taille
ne permet pas de déterminer la proportion de fer dans les précipités. Il est intéressant de
noter que la composition de ces précipités n’est pas constante. Notamment, le rapport C/N
est tres variable. Proche de 1 dans le précipité (a), il atteint 4 a 5 dans les précipités du
volume (b). Des traces de Si, V, Cr et P sont parfois observées dans les précipités.

D’apreés la littérature disponible a ce sujet, il pourrait s’agir de précipités g, fréquemment
observés en surface des aciers carbonitrurés. Il existe ainsi un carbure €, un nitrure € et un
carbonitrure . Ces 3 précipités sont isomorphes, de structure hexagonale compacte, sur
toute la gamme de composition possible en C et N [150], [151], [152].

Tableau 4 : Composition chimique des différents précipités, déterminée par la méthode de I'exces. La
teneur en Fe ne peut pas étre déterminée par cette méthode

] Matrice (a) (b) -1 (b) -2 (b)-3
Eléments
(% at) (% at) (% at) (% at) (% at)
Mn 1,476 44.8 8,0 6,4 0
C 0,088 22,0 75,9 73,3 89,7
N 0,105 23,4 15,5 20,1 9,9

Des simulations Thermocalc® prédisent I'existence d’une phase stable, hexagonale
compacte, interprétée comme la phase €, entre 200 et 600°C (Figure 71). La composition de
cette phase n’est pas fixée. Il s’agit d’un carbonitrure dont le ratio C/N est variable et qui
s’enrichit en manganése (Figure 72). Ces résultats nous permettent ainsi d’avancer
I’hypothése que les précipités observés en SAT sont bien des carbonitrures €.

* Logiciel de calcul thermodynamique basé sur la méthode CALPHAD [153]
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Figure 71 : Simulations ThermoCalc prévoyant l'existence de la phase € entre 200 et 600°C
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Figure 72 : Composition de la phase € entre 200 et 600°C, issue de simulations ThermoCalc
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Ainsi, le carbone est majoritairement précipité sous une forme stable, qu’est la cémentite
FesC, apres |'opération de soudage. Le TTD conduit a une croissance de la cémentite,
éventuellement une coalescence si la température est suffisante. L'azote n’est pas soluble
dans FesC. Par ailleurs, des carbonitrures métastables sont observés dans le brut de
soudage. Il semblerait qu’ils soient dissous apres traitement thermique de détensionnement.

II.2. Précipitation de I'azote

La section précédente a mis en évidence la précipitation du carbone, notamment sous forme
de cémentite, mais aussi de carbonitrures. Cependant, la précipitation de I'azote est plus
complexe. Nous verrons ainsi que des nitrures sont précipités dans les soudures de I'étude,
bien qu’elles ne contiennent que des traces d’éléments fortement nitrurigenes tels que le
vanadium.

I1.2.a. Nitrures de vanadium

Comme attendu au vu du fort pouvoir nitrurigene du vanadium, cet élément précipite
aisément avec 'azote pour former des nitrures de vanadium, illustrés dans la Figure 73. Ces
précipités sont observés dans plusieurs pointes SAT, issues de tous les échantillons, y
compris le brut de soudage. Indépendamment du traitement thermique, il s’agit de
précipités de petite taille. lls sont constitués de 100 a 1000 atomes, en moyenne.

(c)

70 nm

Figure 73 : Nitrures de vanadium VN (violet) interceptés en SAT dans les différents échantillons,
représentés par des iso-surfaces a 1 % at de V : (a) brut de soudage (b) TTD 590 (c) TTD 500

Le Tableau 5 présente les compositions de chaque précipité, estimées par la méthode de
I'exces. Indépendamment du traitement thermique, les teneurs en V et N sont trés proches,
laissant ainsi supposer qu’il s’agit de nitrures de vanadium. On remarque cependant un
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enrichissement conséquent en manganése, qui représente 10 a 30 % de la composition des
précipités. Ceux-ci ne sont pas ou tres peu enrichis en carbone.

Tableau 5 : Composition des nitrures de vanadium dans les différents échantillons, déterminée par la
méthode de I'exces

VN-brut VN-TTD590 VN-TTD 500

Eléments
(% at) (% at) (% at)
Mn 24,6 12,4 29,4
C 2,3 0 2,3
N 33,3 46,2 35,3
\Y 38,3 38,9 31,8

Ainsi, des particules VN peuvent précipiter durant les opérations de soudage. Les
traitements thermiques de détensionnement n’entrainent pas de croissance de ces
précipités ni une modification de la composition chimique. Cependant, la densité de
précipités est plus importante aprés TTD. Celle-ci est estimée a 2.10** m™ aprés soudage,
9.10” m™ aprés TTD 500 et 2.10%2 m™ aprés TTD 590, d’aprés les analyses SAT.

La Figure 74 présente les tailles moyennes (corrigées par le facteur de correction, valant
0,37) et le ratio V/N moyen des précipités analysés en SAT dans les échantillons brut de
soudage et TTD 590. Les statistiques sont établies sur 11 précipités dans le cas brut de
soudage, 16 précipités pour le TTD 590. On remarque ainsi que le TTD n’a pas d’influence
significative sur la taille moyenne des précipités (de I'ordre de 450 atomes), ni sur le ratio
V/N (environ 1,8). Il est attendu que ce ratio soit égal a 1 si les précipités sont des nitrures de
vanadium de stoechiométrie VN. Cependant, une partie de l'azote est masquée par la
présence de silicium dans les soudures. Eu égard a la tres faible taille des précipités, il n’est
pas possible de déterminer s’il y a un exces d’azote dans le signal du silicium. Ainsi, il est fort
probable que la quantité d’azote dans les précipités soit sous-estimée et donc que le ratio
V/N réel soit plus proche de 1.
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Figure 74 : (a) Taille moyenne des précipités VN observés en SAT dans |'échantillon brut de soudage
(noir) et TTD 590 (rouge). (b) Ratio V/N moyen des précipités dans les deux échantillons. Brut de
soudage : 11 précipités. TTD 590 : 16 précipités

Bien que la densité de précipités soit relativement importante, la fraction précipitée de VN
reste faible en raison de la petite taille des particules. Les précipités contiennent en
moyenne 450 atomes. |l est alors possible d’estimer la fraction d’azote contenue dans les
précipités, qui est estimée a 2 ppm.at pour le brut de soudage et 20 ppm.at pour le TTD 590.
La précipitation des VN ne peut donc pas expliquer a elle seule les variations de teneur en
azote libre, présentées dans la Figure 65, proche des 100 ppm.
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I1.2.b. Nitrures de manganese

Un autre type de nitrures est observé, uniquement aprés traitement thermique de
détensionnement. La Figure 75 représente un volume issu du TTD 500 et la Figure 76 un
volume issu du TTD 590. Ces deux volumes contiennent des nitrures.
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Figure 75 : Nitrures de manganése interceptés en SAT dans I'échantillon TTD 500. Les précipités sont
mis en évidence par des iso-surfaces a 1% de Mn
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Figure 76 : Nitrure de manganeése intercepté en SAT dans I’échantillon TTD 590. Le précipité est mis en
évidence par une iso-surface a 1% de Mn

Indépendamment du TTD, ces précipités ont une composition chimique trés similaire et
semblent étre des nitrures de manganeése (voir Tableau 6). Il n’est pas a exclure que du fer
soit présent dans les précipités. Ces précipités ne sont pas enrichis en carbone. Le TTD 500
conduit a la formation de petits précipités allongés, probablement sur les dislocations. Aprés
TTD 590, le précipité observé est plus gros en taille et allongé. Ainsi, le TTD 590 permettrait
la croissance de ces précipités, formés a partir de 500°C.

Il n’est pas possible de déterminer la nature exacte de ces précipités uniquement via la
sonde atomique, car les informations d’ordre cristallographique sont perdues. Ainsi, une
lame mince a été réalisée dans I’échantillon TTD 590 et observée en MET haute-résolution.
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Tableau 6 : Composition chimique des précipités analysés par SAT dans les échantillons TTD 500 et
TTD 590, déterminée par la méthode de I'excés

Matrice TTD 500 TTD 590
Eléments
(o/o at) (o/o at) (0/0 at)
Mn 1,213 78,8 74,5
C 0,048 0 1,3
N 0,040 15,2 15,9

Les images obtenues et la transformée de Fourier de I'image sont présentées sur la Figure
77. Le cliché de diffraction (a) met en évidence la réflexion du plan (200) de la ferrite a,
entourée en bleu. Une réflexion est observée a mi-distance entre le spot central et la
réflexion (200) de la ferrite. Cette réflexion est alignée au spot central et au plan (200) de la
ferrite. Il s’agit donc d’un plan parallele au plan (200) de la ferrite, dont la distance inter-
planaire est deux fois plus grande que celle des plans (200) de a.

Cette description peut correspondre a la phase a”’, de stcechiométrie FeigN, [154], [155],
[156]. Il s’agit d’'une sur-structure de la ferrite a, dans laquelle les atomes d’azote sont
ordonnés et entrainent une déformation tétragonale. Ainsi, la phase a’’-Fe;gN, est
tétragonale, avec les parametres de maille suivants : %2 a = 0,286 nm; % ¢ = 0,315 nm. De
plus, le cliché de diffraction (b) met en évidence une réflexion correspondant au plan (112)
de la phase a”’.

Par ailleurs, les travaux de Ferguson et Jack [157] sur le systéme Fe-Mn-N suggérent un
enrichissement de la phase a” en Mn, si bien que la composition des précipités devient
(Fe,Mn)16N,. Ceci s’explique par le plus faible rayon atomique du manganése, comparé au
fer, qui permet ainsi de réduire les contraintes induites par la présence d’azote. Or, les
précipités sont effectivement enrichis en manganése (Tableau 6). Tous ces éléments nous
permettent de conclure que les nitrures observés aprés TTD sont des précipités o”’-
(Fe,Mn)ygN,. Sachant la stoechiométrie théorique de la phase, ainsi que la quantité d’azote et
de manganese dans les précipités grace aux analyses SAT, il est possible de déterminer la
composition des précipités. Celle-ci est proche de 60 % Mn — 30 % Fe —10 % N.
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Figure 77 : Images MET-HR et transformées de Fourier associées, dans I'échantillon TTD 590. Des
réflexions caractéristiques de la phase a”’, sur-structure de la ferrite o, sont observées, en jaune. Les
réflexions de la ferrite a sont mises en évidence, en bleu. Des réflexions du plan (200) de la cémentite

¥ sont également observées, en rouge

Le nombre de précipités observés en SAT ne permet pas d’estimer une densité pour ceux-ci.
En effet, 2 précipités ont été observés dans le TTD 590, sur 32 volumes. Pour le TTD 500, 2
volumes présentent des précipités, sur les 14 volumes analysés pour cet échantillon.

De plus, les clichés de diffraction mettent en évidence la présence de réflexions
caractéristiques du plan (200) de la cémentite 8. La présence de cémentite dans les lames
MET est en accord avec les analyses faites en SAT, Figure 68, qui montrent la présence de
particules de cémentite dans les pointes SAT.

I1.2.c. Mécanismes de transformation

Les analyses SAT ont mis en évidence des carbonitrures € de fer-manganéese dans le brut de
soudage. Par ailleurs, la présence de nitrures de fer-manganese (Fe,Mn);gN, est observée
apres les deux traitements thermiques de détensionnement, en SAT et au MET-HR. On peut
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ainsi supposer que les carbonitrures observés dans I'échantillon brut de soudage sont
métastables et se dissolvent lors des TTD, pour former les nitrures de fer-manganese
(Fe,Mn)16N2.

La Figure 78 présente les spectres de frottement intérieur d’'un échantillon brut de soudage,
en gris, et du méme échantillon aprés traitement thermique a 300 °C pendant une heure, en
orange. Les deux courbes grises sont le résultat des deux essais réalisés sur une méme
éprouvette de I'échantillon brut de soudage, afin de déterminer la dispersion des mesures.
C’est cette méme éprouvette qui est traitée thermiquement pour obtenir le spectre orange.
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Figure 78 : Spectres de frottement intérieur de I'échantillon brut de soudage (gris) et de la méme
éprouvette apreés traitement a 300°C pendant 1 heure (orange). Deux essais sont réalisés a I'état brut
de soudage pour représenter la dispersion des mesures

On observe ainsi une augmentation significative de la hauteur du pic principal, vers 285 K et
associé a I'azote, aprés traitement thermique. Cela traduit une augmentation de la teneur en
azote libre. De plus, un épaulement sur le spectre orange est observé, vers 320 K, signe de la
présence de carbone en solution solide. Il y a donc un rejet de carbone et d’azote en solution
solide lors du traitement a 300 °C, probablement en raison de la dissolution des
carbonitrures € présents a |'état brut de soudage.

Des analyses SAT ont été conduites sur un échantillon brut de soudage, rompu en traction a
300 °C (Figure 79 (a)). Ce volume SAT contient des « précipités » de tres petite taille, riches
en manganese comme le montre le proxigramme de la Figure 79 (b). L'absence d’autres
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éléments indique que ce sont probablement des traces de la dissolution des carbonitrures g,
figés sur place car le Mn ne diffuse pas a 300 °C et pas avant des températures supérieures a
500 °C.
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Figure 79 : (a) Volume SAT prélevé dans I'échantillon brut de soudage rompu en traction a 300°C. (b)
Proxigramme depuis l'interface (1% at de Mn) des "précipités" riches en manganése

Ainsi, lors des TTD, les carbonitrures € sont dissous, rejetant du carbone et de I'azote en
solution solide, voir Figure 78. Le carbone va alors précipiter sous forme de cémentite,
comme nous l'avons vu dans la section 1l.1.a, tandis que le manganése reste figé sur place.

En effet, la diffusion du manganése est négligeable en dessous de 500°C, comme l'illustre
I'absence d’enrichissement de la cémentite en manganése lors du TTD 500, Figure 69, en
accord avec les travaux de Wu et al. [147]. Ainsi, le manganése contenu dans les
carbonitrures € reste figé sur place lors de leur dissolution, voir Figure 79. Il en résulte des
zones sur-concentrées en Mn, qui vont agir comme des sites de germination pour les
(Fe,Mn)yN,. La croissance de ces précipités nécessite la diffusion du manganese, qui n’est

possible que lors du TTD 590. Le mécanisme de transformation est schématisé sur la Figure
80.
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Figure 80 : Mécanisme de transformation des nitrures. Les carbonitrures € de I'état brut de soudage
sont dissous. Les a” précipitent lors des TTD. Le TTD 590 permet une croissance des a”
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En conclusion, des carbonitrures de fer-manganése sont présents dans I’échantillon brut de
soudage. llIs seront dissous lors de la montée en température des TTD. Le traitement a 500
°C conduit a la précipitation de carbone sous forme de cémentite, et d’azote sous forme de
(Fe,Mn)1gN,. Cette derniere formation est limitée cinétiquement par la faible diffusion du
Mn. La majorité de I'azote contenu dans les carbonitrures € se retrouve finalement en
solution solide, d’olu I'augmentation de la teneur en azote observée par SAT (Figure 65). Le
traitement a 590 °C conduit également a la précipitation de cémentite et de nitrures de
manganese. Cependant, le Mn est mobile a cette température, permettant la croissance des
nitrures. Il en résulte une diminution de la teneur en azote libre aprés TTD 590, en accord
avec les résultats de SAT de la Figure 65.

I1.3. Seéegrégation sur les défauts cristallins

I1.3.a. Ségreégation sur les joints de grain

Au méme titre que le carbone, il est connu que 'azote tend a ségréger sur les joints de grain
ferritique [118], [139]. Cette ségrégation a été observée dans le cadre de cette étude,
illustrée dans la Figure 81. Deux joints de grain sont interceptés dans |'échantillon brut de
soudage. Trois éléments ségregent sur les joints de grain: Mn, C et N. Le joint de grain (a)
présente une faible ségrégation de Si. L'excés d’atomes sur les joints de grain est présenté
dans le Tableau 7. Lexcés d’azote est compris entre 2 et 3 at.nm™, tandis que I'excés de
carbone varie entre 3,6 et 8,5 at.nm™. On note par ailleurs la présence d’un précipité VN
dans le volume (b).
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Figure 81 : Deux volumes SAT contenant des joints de grain, interceptés dans I'échantillon brut de
soudage. Le volume (b) présente un enrichissement en Si et P le long d’un péle cristallographique
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En accord avec le travail de Takahashi et al. [139], I'azote semble ségréger moins
favorablement que le carbone sur les joints de grain. Enfin, un faible excés de silicium est
détecté sur le joint de grain du volume (a). La quantité d’atomes sur le défaut est trop faible
pour réaliser une analyse des ratios isotopiques. Il se pourrait donc que le silicium ségrégé
soit de I'azote.

Tableau 7 : Composition de la matrice et exces sur les joints de grain des volumes SAT de la figure 81

Matrice (a) EXxcés (a) Matrice (b) Excés (b)

Eléments 2 2
(% at) (at.nm ) (% at) (at.nm )

Mn 1,17 6,0 1,12 3,5

C 0,06 8,5 0,025 3,6

N 0,024 2,5 0,017 2.1

Si 0,61 0,9 0,64 0

Les TTD réalisés dans cette étude n’entrainent pas de modification de la taille des grains, la
surface totale de joints de grain est donc inchangée par les TTD. Intéressons-nous alors a la
ségrégation sur d’autres défauts cristallins : les dislocations.

11.3.b. Seégreégation sur les dislocations

Le vieillissement sous déformation, sujet majeur de cette theése, repose sur la ségrégation
des interstitiels sur les dislocations. Il est supposé que I'azote joue un role prépondérant, en
raison de sa concentration relativement importante en solution solide. Une dislocation a
effectivement pu étre interceptée et est présentée sur la Figure 82.

Il a été vu dans le chapitre 2 que la sonde atomique tomographique ne permet pas d’accéder
directement aux informations cristallographiques. lls sont généralement mis en évidence par
la ségrégation des éléments d’alliages. La dislocation est reconnaissable au fort
enrichissement en carbone, le long d’une ligne traversant la pointe de part en part comme
illustré sur la Figure 82 (a). L'image de la Figure 82 (b) montre une iso-surface correspondant
a 2 % atomique de carbone, de forme cylindrique, autour de la dislocation. Le graphique (c)
représente I'excés cumulé croissant d’atomes de soluté ségrégés autour de la dislocation, en
fonction de la distance depuis le coeur de la dislocation (déterminé comme I'axe de l'iso-
surface a 2 % atomique de carbone). Il met en évidence la ségrégation des trois éléments,
Mn, C et N, autour de la dislocation, tout comme la ségrégation sur les joints de grain
présentée dans la Figure 81. La ségrégation du carbone est largement prépondérante : 6 fois
supérieure a celle du manganeése et 12 fois supérieure a celle de I'azote. Cette analyse révele
tout de méme que l'azote ségreége bien sur les dislocations, mais a une intensité moindre
que le carbone.
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Figure 82 : (a) Volume SAT présentant un enrichissement local en carbone le long d'une ligne. (b)
Représentation d'une iso-surface a 2% atomique de carbone. (c) Excés cumulé croissant de solutés
autour de la dislocation

Cependant I'observation et I'analyse de cette dislocation nous questionnent. |l s’agit en effet
de la seule dislocation observée sur I’'ensemble des pointes analysées dans le cadre de cette
these, environ 200 volumes SAT représentant 850 millions d’atomes. Les parties suivantes
viseront a discuter cette problématique.
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[1l. Confrontation des résultats avec le frottement
intérieur

Il semble que l'optimisation des parameétres d’analyse en sonde atomique permette
d’accéder a la quantification de la teneur en azote en solution solide. Pour confirmer cela, il
est nécessaire de confronter les résultats de SAT a ceux d’une autre technique. Le
frottement intérieur est 'une des rares techniques capable d’apporter des informations
d’une grande précision quant a la teneur en interstitiels (en azote et en carbone) de la
solution solide, tout en moyennant les résultats sur une quantité importante de matiére.

[11.1. Résultats de frottement intérieur

Comme cela a été présenté dans le chapitre 2, le frottement intérieur mesure la dissipation
d’énergie entrainée par la relaxation de Snoek, en raison du saut des atomes interstitiels
vers des sites plus favorables. Cette dissipation est proportionnelle a la teneur en interstitiels
en solution solide. Ce facteur de proportionnalité dépend de nombreux parameéetres
microstructuraux (phases en présence, densité de dislocations, texture, éléments d’alliages),
si bien qu’il est supposé unique pour un matériau donné.

Brut +
300°C - 1h

Q" (x10%
8
L

TTD 590

T T T T

T T T T T T
290 300 310 320 330 340 350

Température (K)

- T T
250 260 270 280
Figure 83 : Spectres de frottement intérieur obtenus sur les 3 échantillons de I'étude

La Figure 83 représente les spectres de frottement intérieur des trois échantillons de I'étude.
Un spectre supplémentaire, correspondant a I’échantillon brut de soudage traité pendant 1
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heure a 300 °C est également présenté. Le décrément logarithmique Q™ des oscillations
libres, donc la dissipation d’énergie, est tracé en fonction de la température. Les 4 matériaux
présentent un pic vers 285 K, associé aux triplets Mn-N-Mn [73], [74], [113]. On observe
également un second pic, particulierement marqué pour le TTD 500, aux environs de 305 K,
associé aux triplets Fe-N-Mn. Le pic du carbone est observé a 315 K, notamment dans I'état
« brut traité 1h a 300°C ». La présence des pics a 285 K et 305 K est caractéristique de la
présence d’azote en solution solide, en interaction avec le manganese [73], [74], [75], [112],
[113]. Il y a donc bien de 'azote libre dans les 3 maquettes. Le pic relatif a la présence de
carbone n’est pas observé dans les trois états de référence (brut de soudage, TTD 500 et
TTD 590). Il se pourrait que le pic relatif au carbone soit masqué par les pics d’azote.
Cependant, le pic de carbone est observé dans I'état « brut traité 1 h a 300 °C»,
probablement en raison de la dissolution des carbonitrures €, qui conduisent a rejet de C et
N en solution solide.

La dissipation d’énergie, Q*, est proportionnelle a la teneur d’interstitiels en solution solide
via un coefficient de proportionnalité K, qui n’a pas été calibré dans le cadre de cette étude,
mais supposé identique pour tous nos échantillons. On peut donc établir des conclusions
gualitatives quant a la teneur d’azote dans les maquettes.

La référence est I'état brut de soudage. Comme attendu, le TTD 590 contient moins d’azote
libre, en raison du traitement thermique de détensionnement appliqué. Cependant, le TTD
500 contient bien plus d’azote libre que le brut de soudage, malgré le traitement thermique
appliqué. Ce rejet d’azote est aussi observé lors d’un traitement a 300 °C pendant 1 h. Le
TTD 500 pourrait conduire a la précipitation du carbone rejeté sous forme de cémentite.

[11.2. Confrontation des résultats

L'utilisation couplée de la sonde atomique tomographique et du frottement intérieur permet
de discuter la capacité de la SAT a quantifier la teneur d’azote en solution solide. Il avait été
déterminé grace a la SAT (section 1.2.c, Figure 65) que la teneur en azote des différents
échantillons était la suivante :

- Brut de soudage, 450 ppm.at
- TTD 500, 520 ppm.at
- TTD 590, 400 ppm.at

Rappelons que la teneur en azote nominale a été dosée a 560 ppm at, par analyses
chimiques. On obtient un accord qualitatif entre la sonde atomique tomographique et le
frottement intérieur. Par rapport a I'état brut de soudage, le TTD 590 conduit bien a une
réduction de la teneur en azote libre, tandis que le TTD 500 entraine un rejet d’azote en
solution solide.

Cependant, il n'y a pas d’accord quantitatif entre frottement intérieur et SAT. Les variations
relatives de teneur en azote sont présentées dans le Tableau 8. Considérons d’abord la
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réduction de la teneur en azote libre aprés TTD 590, par rapport au brut de soudage. Cette
réduction est de I'ordre de 11 % d’aprés la SAT, contre une réduction d’environ 40% d’apres
le frottement intérieur. De la méme maniere pour le TTD 500, le rejet d’azote en solution
solide estimée a la SAT est de I'ordre de 15 %, la ou le frottement intérieur estime que la
teneur en azote libre apres TTD 500 est 3 fois supérieure a celle de I'échantillon brut de
soudage.

Tableau 8 : Variations relatives de teneur en azote mesurées en SAT et en frottement intérieur

SAT Frottement intérieur
(ppm at) (u.a)
Brut de soudage 450 20
TTD 590 400 12
Variation -11% -40%
TTD 500 520 60
Variation +15% +200%

Les résultats de frottement intérieur semblent ainsi plus fiables que ceux de la sonde
atomique tomographique. Nous allons alors essayer d’expliquer cet écart.

l11.3. Origine de cet écart ? Ségregation sur les dislocations ?

La comparaison des résultats de frottement intérieur et de sonde atomique met en évidence
un important désaccord quantitatif entre les deux techniques, bien que la tendance générale
soit respectée. Notamment, le surprenant rejet d’azote en solution solide aprés TTD 500 est
bien appréhendé par les deux techniques expérimentales.

La composition nominale en azote des soudures est de 560 ppm.at et la teneur en solution
solide serait de 400 a 520 ppm.at d’aprés les mesures de sonde atomique tomographique.
Ainsi, selon le traitement thermique, 70 a 90 % de |'azote subsisterait en solution solide, le
reste de l'azote se trouvant alors dans les précipités et ségrégé sur les défauts cristallins. En
supposant que le TTD 500 contient 450 ppm.at d’azote en solution (80 % de la concentration
nominale), les résultats de frottement intérieur suggérent que le brut de soudage
contiendrait alors 150 ppm.at d’azote en solution et le TTD 590 seulement 75 ppm.at.

Il a été vu que l'effet de la précipitation reste relativement restreint. Les nitrures de
vanadium, I"élément le plus nitrurigene disponible, contiennent ainsi 2 a 20 ppm.at d’azote.
Le nombre de nitrures de manganése vus en SAT ne permet pas d’établir précisément la
teneur en azote fixée par ces précipités. L'unique précipité vu sur 'ensemble des volumes
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issus du TTD 590 permet d’estimer la densité a environ 1.10°* m?, ce qui représente environ
5 ppm.at d’azote contenus dans ces précipités.

Intéressons-nous désormais au cas de la ségrégation sur les dislocations. La littérature
concernant les soudures en aciers C-Mn met en évidence une densité de dislocations
relativement importante, de 'ordre de 10** m™, méme aprés TTD. On peut alors s’attendre a
une importante déplétion de la solution solide par la ségrégation sur les dislocations, de
I'ordre de 100 a 200 ppm.at. Or, une unique dislocation a été observée dans les matériaux
de I'étude, présentée dans la Figure 82. De plus, la revue bibliographique faite dans le
chapitre 2 concernant la ségrégation du carbone sur les dislocations dans les aciers, étudiée
par la sonde atomique, montre que peu d’études, environ 20, sont disponibles a ce sujet.

Se pourrait-il alors que la majorité de la ségrégation sur les dislocations ne soit tout
simplement pas observée par la sonde atomique tomographique ?

Dans le cadre de cette thése, environ 200 volumes SAT ont été analysés, pour un total
d’environ 850 millions d’atomes collectés. Sachant que le nombre d’atomes par unité de
volume dans la ferrite est de 84,7 at.nm>, cela représente un volume total analysé d’environ
3.10’ nm?, en tenant compte du facteur d’efficacité du détecteur (0,37). Supposons que la
densité de dislocations soit effectivement de 10** m?, il est alors attendu que 3000 nm de
dislocations soient interceptés, soit 120 dislocations, c’est-a-dire un volume sur deux
environ, en faisant I'hypothése qu’une dislocation mesure en moyenne 25 nm dans les
pointes SAT.

Cette analyse rapide montre bien gqu’il existe une problématique concernant I'analyse de la
ségrégation des interstitiels sur les dislocations dans les matériaux de cette étude. La section
a venir vise a en comprendre |'origine. Y a-t-il bien de la ségrégation sur les dislocations ? La
densité de dislocations est-elle tres faible ? Existe-t-il une problématique expérimentale liée
alaSAT?
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V. Observation de la ségréegation des interstitiels sur les
dislocations par sonde atomique

Les écarts de mesure de concentration des interstitiels entre SAT et frottement intérieur,
ainsi que le faible nombre de publications concernant la ségrégation des atomes interstitiels
sur les dislocations étudiée a la sonde atomique (voir chapitre 2), nous aménent a supposer
gue la SAT pourrait présenter des artefacts lors de nos analyses, modifiant la distribution des
atomes. Nous commencerons dans un premier temps par étudier les dislocations et
s’assurer de leur présence dans les volumes analysés. Dans un second temps, les atomes
interstitiels seront étudiés, notamment leur distribution dans les volumes de sonde. Enfin,
les interactions interstitiels-dislocations seront étudiées via une corrélation entre MET et
SAT.

Dans le but de comprendre pourquoi la ségrégation sur les dislocations semble ne pas étre
observée dans les matériaux de I'étude, nous nous focaliserons, en SAT, sur I'étude du
carbone. Le signal du carbone ne souffre en effet d’aucun recouvrement par d’autres
espéces chimiques plus abondantes. De plus, il est attendu que le carbone ségrége
fortement sur les dislocations.

IV.1. Etude des dislocations

La SAT permet de mettre en évidence une éventuelle ségrégation chimique autour des
défauts cristallins, mais elle ne permet pas d’observer directement ce défaut, sauf dans de
rares cas particuliers [114], [115], [116]. Nous commencerons alors notre étude par nous
assurer que les dislocations, en tant que défauts cristallins, sont bien présentes dans le
matériau et dans les échantillons.

Dans un premier temps, des analyses MET sur des lames minces sont réalisées pour estimer
la densité de dislocations, et donc la probabilité d’intercepter ce défaut en SAT. Par la suite,
des pointes SAT sont observées en MET, afin d’accéder a la structure cristallographique des
pointes et de visualiser les éventuelles dislocations présentes dans les pointes. Enfin, des
analyses de Field lon Microscopy (FIM) seront présentées, afin d’observer la maille cubique
centrée, en 3 dimensions. Cette analyse permet d’observer les dislocations, en tant que
défauts cristallins, au cours d’'une évaporation semblable a celle réalisée en SAT.

IV.1.a. Présence de dislocations dans les lames

Des lames minces pour analyses MET ont été réalisées dans les échantillons brut de soudage
et TTD 590, avec I'objectif de déterminer la densité, la structure et la nature des dislocations,
apres I'opération de soudage et aprées le TTD nominal, 90 minutes a 590 °C.
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Les images (a) et (b) de la Figure 84 sont issues de la ferrite polygonale, pour I'échantillon
brut de soudage (a) et TTD 590 (b). La figure (c) correspond a la ferrite aciculaire,
caractérisée par des grains plus petits, dans I’échantillon brut de soudage. Enfin, I'image (d)
est obtenue dans la ferrite polygonale, aprés TTD 590, a une échelle plus petite.

Figure 84 : Images MET mettant en évidence les dislocations dans le matériau. (a) Brut de soudage,
ferrite polygonale (b) TTD 590, ferrite polygonale (c) brut de soudage, ferrite aciculaire (d) TTD 590,
ferrite polygonale

Les observations MET ont permis de déterminer la densité de dislocations dans les
matériaux de I'étude, par la méthode du line intercept [158]. La densité de dislocations est
estimée a 10" m?, indépendamment des microstructures et des traitements thermiques
appliqués, en accord avec d’autres résultats disponibles dans la littérature [159].
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A ce jour, environ 850 millions d’atomes ont été évaporés dans le cadre de cette étude, ne
mettant en évidence qu’une unique dislocation. La densité de dislocations vue a la sonde
serait donc d’approximativement 10" m?, 2 ordres de grandeur inférieure a celle attendue.
Il est donc possible d’affirmer qu’il existe une problématique expérimentale, concernant la
capacité de la SAT a observer la ségrégation sur les dislocations dans les matériaux de
I'étude.

On peut alors imaginer différentes hypothéses :

- Les dislocations ne sont plus présentes dans les pointes, en raison de l'usinage au
FIB ?

- Les dislocations sont mobiles au cours de I'analyse ?
- Les interstitiels peuvent s’Thomogénéiser dans le volume, au cours de I'analyse ?

Ces hypotheses seront étudiées les unes apres les autres.

IV.1.b. Dislocations dans les pointes

Une premiére hypothése pour tenter d’expliquer la non-observation de ségrégation en
sonde atomique reposerait sur un important endommagement lors de |'usinage au FIB, ou
un échauffement de la pointe, qui permettrait a une dislocation de se mettre en mouvement
et quitter la pointe via une surface libre. Cette éventualité a été étudiée en préparant des
pointes SAT au FIB, par la méthode habituelle du « lift-out », mais ensuite en les collant sur
des grilles pour les analyser au MET.

Les images MET de la Figure 85 sont issues de |"échantillon brut de soudage. Les images (a)
et (c) représentent deux pointes SAT préparées au FIB, dans lesquelles des dislocations sont
clairement visibles et pointées en rouge. Les images (b) et (d) sont issues des mémes pointes
(respectivement (a) avec (b) et (c) avec (d)), observées dans une orientation différente. Ce
changement d’orientation place les dislocations en condition d’extinction, de sorte qu’elles
ne soient plus observables. Cela confirme qu’il s’agit bien de dislocations.

Ainsi, les observations au MET de deux pointes SAT prélevées aléatoirement dans le
matériau brut de soudage mettent en évidence 3 dislocations, dont au moins une, figure (a),
serait aisément analysable en sonde, au vu de sa faible distance par rapport a I'extrémité de
la pointe. La préparation FIB des pointes SAT ne peut donc pas étre tenue responsable de la
non-observation de la ségrégation sur les dislocations.
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Figure 85 : (a) Image MET d’une pointe SAT préparée dans I’échantillon brut de soudage. Une
dislocation dans I'image (a) est pointée en rouge. (b) Rotation de la méme pointe SAT, permettant
d’éteindre la dislocation. (c) Image MET en champ sombre d’une autre pointe SAT issue de
I’échantillon brut de soudage. 2 dislocations sont présentes, pointées en rouge. (d) Rotation de la
pointe SAT permettant d’éteindre les dislocations

IV.1.c. FIM : Pas de dislocations

Les observations MET précédentes montrent bien que les dislocations sont présentes dans
les pointes SAT apres préparation FIB. Cependant, il ne faut pas sous-estimer les contraintes
appliquées lors de I'évaporation sous effet de champ. Celles-ci étant suffisantes pour
fracturer les pointes, elles pourraient tout autant mettre les dislocations en mouvement.

Il a donc été décidé de conduire des analyses de microscopie ionique sous champ électrique,
Field lon Microscopy (FIM) [142]. Cette technique est en tout point similaire a la sonde
atomique. Cependant, la chambre d’analyse contient un gaz qui va s’ioniser en surface de la
pointe a analyser, révélant ainsi la structure en surface de I’échantillon. L'augmentation
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progressive de la tension permet d’évaporer les atomes constitutifs de la pointe, qui ne
seront pas collectés. On peut alors, grace a l'ionisation du gaz en surface, obtenir une image
de la nouvelle structure atomique en surface de la pointe.

La superposition de I'ensemble des images collectées permet alors de réaliser un film,
montrant I'évolution de la structure atomique en surface de la pointe au cours de I'analyse.
Il est également possible de réaliser une reconstruction 3D du volume, en superposant les
images. L'acces a la structure atomique met par ailleurs en évidence les défauts cristallins
émergeant a la surface de la pointe. Les précipités, joints de grain et dislocations sont
reconnaissables a la distorsion de la maille qu’ils produisent.

La Figure 86 est un extrait de film montrant la structure atomique en surface d’'une pointe en
tungsténe au cours de son évaporation par FIM [160]. Chaque point lumineux est un atome
de tungsténe sur lequel le gaz image (un mélange d’hélium et d’argon) est venu s’ioniser.
Une dislocation vis est observable, pointée par la fleche. Elle est reconnaissable au défaut de
fermeture qu’elle provoque ainsi que par sa forme en spirale.

Figure 86 : (a-c) Images FIM montrant la structure atomique a la surface d'une pointe en tungsténe
au cours de I’évaporation. Une dislocation vis est observable, pointée par la fleche rouge, et
reconnaissable a sa forme caractéristique en spirale [160]

Plusieurs analyses FIM ont été réalisées sur un échantillon TTD 500, sur des profondeurs
allant de 100 a 400 nm. Exceptionnellement, les pointes ont été réalisées par attaque
électrolytique [161]. La zone de prélévement n’est donc pas connue.
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Figure 87 : Images FIM caractéristiques obtenues dans I'échantillon TTD 500. Malgré le volume
conséquent de matiére analysé, aucune dislocation n'a pu étre mise en évidence

Des images caractéristiques de ces analyses sont présentées dans la Figure 87. Lors de ces
analyses, il n’a pas été possible d’observer de dislocations dans les pointes FIM, alors qu’il a
été montré qu’elles sont présentes dans les pointes avant analyse (Figure 85). Il semblerait
donc que les dislocations quittent les pointes au cours des analyses SAT et FIM.

Ce résultat est crucial pour la suite de cette étude. Il met en lumiere la possibilité que les
dislocations « s’échappent » de la pointe au cours de 'analyse, expliquant peut-étre le peu
d’observation de la ségrégation sur les dislocations en SAT dans les aciers C-Mn. De
nombreuses questions subsistent tout de méme. Qu’advient-il des interstitiels ségrégés
autour de la dislocation ? Pourquoi ne sont-ils pas observés le long d’une ligne lors des
analyses SAT ? Peuvent-ils diffuser et se répartir de maniére homogene pendant I'analyse, a
50 K ? Il est ainsi désormais nécessaire de s’intéresser a la teneur en interstitiels dans les
volumes SAT analysés.

IV.2. Interstitiels libres

Les analyses FIM semblent montrer que, dans nos matériaux, les dislocations quittent la
pointe lors d’une analyse FIM, et SAT, sous effet de champ. Pour autant, il est difficile de
comprendre comment les interstitiels pourraient diffuser au cours de I'analyse, sur plusieurs
dizaines de nanometres afin de s’Thomogénéiser, a des températures de I'ordre de 50 K.

IV.2.a. C et N en solution solide

On pourrait formuler I’hypothese qu’il n’y a simplement pas de ségrégation sur les
dislocations dans les matériaux étudiés. Cependant, la ségrégation du carbone sur les
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dislocations est un phénomene connu, largement étudié expérimentalement, de maniére
directe ou indirecte comme nous I'avons vu au chapitre 1. De plus, toutes les simulations
s’accordent a dire que le carbone doit ségréger sur les dislocations, et entrainer un ancrage
fort de ces dernieres [133], [162], [163], [164], [165].

Par ailleurs, les analyses de frottement intérieur (Figure 83), et de sonde atomique montrent
bien la présence de carbone et d’azote dans le matériau en solution solide. Il y a donc des
interstitiels libres dans les pointes SAT et il est attendu qu’ils ségrégent sur les dislocations,
qui ont bien été observées dans les pointes SAT (Figure 85).

IV.2.b. Distribution du carbone

Dans le cadre de cette thése, environ 850 millions d’atomes ont été évaporés en SAT dans
les divers échantillons. Dans I'ensemble de ces volumes, il a été décidé d’étudier la
distribution du carbone. Pour se faire, seuls les volumes homogenes, sans défauts contenant
du carbone (joints de grain, cémentite ...) ont été conservés. Cela représente prés de 150
millions d’atomes pour les pointes ayant subi un traitement thermique (TTD 500 ou TTD 590)
et prés de 180 millions d’atomes pour les pointes sans traitement thermique (brut de
soudage et brut de soudage rompu en traction a 'ambiante). Parmi les volumes restants, la
distribution des concentrations en carbone dans les pointes a été étudiée (Figure 88). Les
matériaux bruts (a) sont en gris, les TTD (b) en rouge.
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Figure 88 : Distribution de la concentration en carbone en solution solide dans les échantillons (a) brut
de soudage et (b) aprés TTD
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On remarque que, pour les bruts et les TTD, il existe une dispersion des valeurs de
concentration dans les volumes analysés, allant de 0,01 a 0,15 % at. Une premiere
population se caractérise par une faible teneur en carbone, inférieure a environ 200 ppm.at.
La distribution semble gaussienne, centrée aux alentours de 100 ppm.at. Cela pourrait
correspondre a la solution solide en carbone.
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Nous définissons la valeur de 200 ppm.at comme la frontiére entre les volumes SAT dont les
concentrations peuvent correspondre a la solution solide et les autres volumes, dont les
concentrations sont plus élevées. De nombreuses pointes, brutes ou traitées
thermiquement, présentent une concentration en carbone bien plus importante, pouvant
atteindre 0,1 % ou plus. Rappelons que nous étudions ici seulement les pointes homogeénes,
sans défauts, contenant du carbone. Il semblerait alors que de nombreuses pointes aient
une teneur de carbone en « solution solide » particulierement élevée, 5 a 6 fois supérieure a
la valeur attendue.

En utilisant la valeur de 200 ppm.at comme la distinction entre les deux populations, on peut
alors déterminer la moyenne des concentrations de chaque population, ainsi que le
pourcentage de pointes présentant un excés anormal en carbone (Figure 89).
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Figure 89 : (a) Moyenne des concentrations en carbone dans les pointes dont la teneur en C est
inférieure a 200 ppm at (vert) ou supérieure a 200 ppm.at (rouge). (b) Proportion de pointes dont la
teneur en C est supérieure a 200 ppm.at, considérée comme une teneur anormalement élevée

Le graphique (a) présente les moyennes de concentration en carbone obtenues pour chaque
population (inférieure a 200 ppm.at en vert, supérieure a 200 ppm.at en rouge), pour
chaque état thermique. On note ainsi que la population « faible concentration », assimilée a
la solution solide, a une moyenne de 100 £ 15 ppm.at. Ces valeurs sont pratiquement
identiques entre les échantillons bruts et TTDs. Cependant, la population « forte
concentration » présente une moyenne bien plus élevée, de I'ordre de 700 ou 800 ppm.at
(bruts et TTDs), avec une dispersion bien plus importante. Ces valeurs de concentration ne
peuvent pas étre assimilées a de la solution solide.

Par ailleurs, le graphique (b) montre qu’environ 45 % des pointes analysées appartiennent a
la population « forte concentration », soit une pointe toutes les 2 a 3 pointes,
indépendamment du traitement thermique réalisé. Ce pourcentage est particulierement
proche de la probabilité d’intercepter une dislocation en sonde atomique, 50 %.
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Il serait possible que la population « forte concentration » soit liée a un exces de carbone sur
les dislocations présentes dans les volumes, mais non observées lors de la reconstruction.

IV.2.c. Distribution de 'azote

Une étude similaire est faite concernant la distribution de I'azote dans les pointes SAT. A
nouveau, les volumes présentant de fortes hétérogénéités en azote sont exclus. Les pointes
présentant quelques précipités VN sont conservés. En raison de leurs petites tailles, ces
précipités ne faussent que peu la mesure de la solution solide dans le volume complet. En
effet, un précipité VN de taille importante contient généralement 150 atomes d’azote
détectables, voir section Il.2.a. Dans un volume de 5 millions d’atomes, cela représente 30
ppm.at d’azote.
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Figure 90 : Distribution de la teneur en azote en solution solide dans (a) brut de soudage et (b) aprés
TTD 590
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On observe, a I'image du carbone, une dispersion des concentrations d’azote en solution,
Figure 90. L'une se caractérise par une tres faible concentration, avec une distribution
proche d’une gaussienne, tandis que l'autre se caractérise par des volumes riches en azote,
avec une forte dispersion des concentrations mesurées.
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Figure 91 : (a) Moyenne des concentrations en azote dans les pointes dont la teneur en N est
inférieure a 200 ppm.at (vert) ou supérieure a 200 ppm.at (rouge). (b) Proportion de pointes dont la
teneur en Ceten N est supérieure a 200 ppm.at, considérée comme une teneur anormalement élevée

Nous distinguons a nouveau les deux populations par un seuil a 200 ppm.at, Figure 91 (a).
Cela met bien en évidence une population a trés faible teneur en azote, avec une faible
dispersion des mesures et une population a forte teneur en azote, avec une forte dispersion
des mesures. Il est intéressant de remarquer que les pointes a forte teneur en azote sont
celles ou la décomposition des ratios isotopiques du silicium a pu étre menée. Pour la
population a faible teneur en azote, il n’était pas possible de discerner I'éventuelle présence
d’azote masquée par le pic de silicium a 14 Da. La concentration réelle d’azote en solution
solide est donc probablement supérieure a celle indiquée dans le graphe.

Nous ne pouvons pas totalement exclure que la présence de petites particules VN impacte la
distribution de I'azote dans les pointes de SAT. Nous avons alors représenté, Figure 91 (b), la
proportion de pointes présentant simultanément une forte teneur en carbone et une forte
teneur en azote en solution solide, soit 200 ppm.at de chaque élément. Cette proportion est
comprise entre 28 et 40 %.

Ainsi, environ 1 pointe sur 3, indépendamment du TTD, contient une teneur anormalement
élevée de carbone et d’azote, attribuée a la solution solide. A nouveau, cette proportion est
tres proche de la probabilité d’intercepter une dislocation en SAT dans les soudures de
I'étude.

Nous pouvons alors formuler I'hypothése suivante. Les pointes SAT contiendraient des
dislocations, ségrégées, a minima, par le carbone et probablement par I'azote. Au cours de
I'analyse, les dislocations sortiraient de la pointe, sous I'effet du champ électrique. Les
atomes de carbone et d’azote initialement ségrégés seraient collectés lors de I'analyse,
mais faussement reconstruits de maniére homogeéne dans les volumes SAT. Cet artefact
lors des analyses conduirait ainsi a distribuer I’'excés d’interstitiels sur les dislocations dans
I'ensemble du volume SAT. Cela pourrait expliquer l'origine des pointes SAT a « forte
concentration » d’interstitiels.
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IvV.2.d. Corrélation MET — SAT

L'utilisation conjointe du MET et de la SAT est nécessaire pour comprendre et expliquer la
problématique rencontrée. Cette corrélation MET-SAT est faite de deux maniéres.

Nous commencerons par exposer des résultats obtenus via les deux techniques, sur des
échantillons distincts, avant de présenter des résultats d’études corrélatives a proprement
parler : MET et SAT sur la méme pointe.

Les images MET prises dans les différents échantillons mettent en évidence une précipitation
relativement importante sur les dislocations, illustrée dans la Figure 92. Il s’agit la de petits
précipités, qui correspondent trés probablement aux nitrures de vanadium, nitrures de
manganeése et carbonitrures de manganeése, identifiés et présentés dans les sections Il.1.b et
1.2.

Figure 92 : Images MET mettant en évidence la précipitation de petites particules sur les dislocations.
(a) TTD 590 (b-c) brut de soudage

Or, les volumes présentés dans les figures 73, 75 et 76 de la section II.2 contiennent tous de
petits nitrures. Il est donc trés probable que ces précipités soient initialement sur des
dislocations, du fait de leur alignement et des observations faites au MET. Pour autant,
aucune trace de ségrégation autour d’une dislocation n’est observée dans ces pointes. De
plus, bien que les précipités ne contiennent pas de carbone, la concentration en carbone
globale dans les volumes est particulierement élevée.

L’analyse croisée entre images MET et volumes SAT laisse donc penser que les dislocations
sont présentes (ou ont été présentes) dans les pointes, avec une ségrégation du carbone
autour de celles-ci. Le carbone ségrégé est bien collecté lors de I'analyse SAT, mais il est
observé de maniere homogene. Soit le carbone s’est homogénéisé avant I'analyse, soit il est
reconstruit au mauvais endroit lors de la reconstruction des volumes.

Les analyses corrélatives MET-SAT se sont révélées complexes a réaliser. Le résultat d'une
telle analyse est présenté sur la Figure 93. Le volume SAT, image (b) est composé de 4
millions d’atomes, parmi lesquels on peut observer 2 nitrures de vanadium, en violet.
Aucune ségrégation n’est clairement visible dans ce volume. L’analyse de I'image MET (a) est
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plus complexe. Une zone fortement contrainte est observable dans le haut de la pointe,
reconnaissable aux zones sombres. |l semblerait que les 2 petits précipités VN se situent
dans cette zone, et que des dislocations soient également présentes dans cette zone. Il est a
noter que la teneur en carbone de la « solution solide » dans le volume SAT est de 620
ppm.at, c’est-a-dire 5 fois supérieure a la valeur attendue.
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Figure 93 : Analyse corrélative MET-SAT sur un méme volume. (a) Image MET de la pointe avant
analyse SAT et (b) Volume SAT reconstruit

Cette analyse corrélative MET-SAT semble donc montrer que la ségrégation du carbone sur
les dislocations n’est pas observée dans les conditions de cette étude. Des analyses
supplémentaires sont tout de méme nécessaires pour confirmer cette « non-observation ».

IV.2.e. Mécanismes a l’origine de cette problématique

Il semble donc que le carbone, et plus largement les interstitiels, ségrégent bien sur les
dislocations, mais qu’un artefact expérimental ne permet pas d’observer systématiquement
cette ségrégation dans nos soudures. Reprenons alors 'ensemble des résultats obtenus
concernant les dislocations, les interstitiels et la ségrégation de ces derniers sur les
dislocations.

Le schéma de la Figure 94 récapitule les résultats obtenus dans les différents états. Ainsi, le
matériau massif de notre étude contient des dislocations, comme I'ont montré les images
MET sur les lames minces. De plus, les analyses de frottement intérieur témoignent de la
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présence de carbone et d’azote en solution solide. D’aprés la littérature disponible a ce
sujet, il est donc attendu que les interstitiels ségrégent sur les dislocations dans les aciers C-
Mn. Cette supposition sera confirmée par des essais de traction, présentés dans le chapitre
suivant.

Le matériau taillé en pointe au FIB contient toujours des dislocations, imagées au MET sur
les pointes, ainsi que des atomes interstitiels, analysés en sonde atomique tomographique. A
ce stade, il n'est pas possible d’étre catégorique quant a la ségrégation des atomes
interstitiels sur les dislocations.

Par la suite, les pointes analysées en SAT contiennent toujours des interstitiels, mais la
ségrégation sur les dislocations n’est pas observée. Cette technique ne permet pas de savoir
si une dislocation, en tant que défaut cristallin, est présente dans le volume analysé.
Cependant, les analyses FIM semblent montrer que les dislocations ne sont pas présentes
dans les pointes pendant I'analyse.

o Dislocations?
SAT X  Segregation
Soudures S| Point
de l'étude | rones
x  Dislocations
v Dislocations v" Dislocations FIM o Ségrégation ?
v’ Ségrégation o Ségrégation?

Figure 94 : Schéma récapitulatif des résultats obtenus quant a la présence de dislocations et solutés
interstitiels dans les matériaux de I'étude

Ainsi, les techniques reposant sur des pointes dont le rayon de courbure est nanométrique
et sur le principe d’évaporation sous effet de champ renvoient des résultats surprenants, en
désaccord avec les autres méthodes. Nous formulons ainsi I’'hypotheése suivante :

Il se pourrait que la géométrie particuliere des échantillons, a savoir des pointes au rayon
de courbure nanométrique, conduise a une déségrégation des interstitiels sur les
dislocations, dans le cas des soudures en acier C-Mn de cette étude.

Cette conclusion est surprenante. En effet, la sonde atomique tomographique a démontré sa
capacité a observer la ségrégation sur les dislocations dans différents matériaux [142], [166],
[167], [168], [169]. Dans le cas des aciers, I'emploi de la sonde atomique tomographique a
permis de démontrer la ségrégation du carbone sur les dislocations [122]. Une revue de la
littérature concernant I'observation de la ségrégation du carbone sur les dislocations dans
les aciers a été faite dans le chapitre 2. Cette revue a pointé un résultat intéressant : peu de
publications a ce sujet sont disponibles dans la littérature. La ségrégation du carbone est
clairement mise en évidence dans certaines études [13], [84], [128], [170], tandis qu’elle est
plus discutable dans d’autres [121], [124], [132]. Une singularité semble apparaitre dans le
cas de la ségrégation du carbone sur les dislocations dans les aciers, déja évoquée dans le
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chapitre 2 : la ségrégation du carbone semble étre toujours accompagnée de la ségrégation
d’éléments substitutionnels tels que le molybdéne ou le nickel.

L'absence de littérature conséquente sur un sujet aussi fondamental, et d’importance
industrielle, gu’est la ségrégation du carbone sur les dislocations dans les aciers laisse a
penser que d’autres équipes de recherche ont été confrontées a la méme problématique.
Par ailleurs, il a été démontré que I'analyse du carbone dans les aciers en SAT peut étre
complexe. Le carbone peut en effet se déplacer en surface de la pointe, au cours des
analyses SAT [171], en raison du fort champ électrique nécessaire a son évaporation, par
rapport au fer. De plus, il a été démontré que la distribution du carbone peut apparaitre
hétérogene dans les aciers, en raison d’un enrichissement autour de certains poéles
cristallographiques au cours de I'évaporation [172]. Cette observation ne concerne pas que
le carbone, mais aussi d’autres éléments tels que Si et P [173]. Des auteurs se sont
également intéressés a la teneur en carbone dans la cémentite, FesC [174]. Quelles que
soient les conditions expérimentales, ils obtiennent toujours une concentration en carbone
dans FesC significativement supérieure a celle attendue, 25 %.

Considérant les difficultés expérimentales rencontrées dans la littérature, ainsi que les
résultats exposés dans cette section, nous pouvons alors supposer que I'observation par SAT
de la ségrégation du carbone sur les dislocations dans les aciers C-Mn de I'étude souffre d’un
artefact. Il semblerait, d’aprés les observations FIM de la Figure 87, que les dislocations
s’échappent de la pointe au cours de I'analyse SAT, sous I'effet du champ électrique et des
contraintes mécaniques associées. Les atomes interstitiels ne sont alors plus liés a des sites
favorables a la ségrégation. Considérant que les interactions entre deux atomes interstitiels
(C-C; N-N; C-N) sont répulsives dans la ferrite [175], [176], il serait alors énergétiquement
plus favorable que les interstitiels se dispersent dans la pointe SAT, bien que le mécanisme
ne soit pas établi. Cela pourrait ainsi créer des volumes SAT en apparence « homogenes »,
sans précipités, joints de grain ou dislocations, mais avec une teneur en interstitiels bien plus
importante que la concentration attendue en solution solide, tels que ceux répertoriés dans
les figures 88 et 90.

Dans cette éventualité, on pourrait alors comprendre le role de certains éléments d’alliages,
notamment le molybdéne, sur la capacité de la SAT a observer la ségrégation du carbone sur
les dislocations dans les aciers. Nous supposons a nouveau que les dislocations s’échappent
de la pointe au cours des analyses SAT et que le carbone tend a se disperser dans I'ensemble
du volume. Les interactions attractives Mo-C (et Mo-N) [131], [134], [177], [178] pourraient
retenir une partie du carbone (et de I'azote) a I'emplacement ou la dislocation se situait.

A titre d’exemple, Medouni et al. [84] ont étudié I'effet du champ élastique des dislocations
sur la ségrégation des éléments d’alliages dans un acier faiblement allié, donc contenant du
molybdene. Leurs travaux permettent de modéliser l'intensité de la ségrégation des
éléments substitutionnels en fonction de I'espacement entre dislocations. Cependant, ils ne
sont pas parvenus a expliquer la ségrégation du carbone, dont les valeurs d’excés semblent
aléatoires. Par ailleurs, les excés de carbone sont assez faibles (entre 5 et 20 at.nm™),
sachant que I'exces maximal théorique de carbone autour d’une dislocation est de I'ordre de
150 at.nm™ [133]. Il se pourrait qu’a nouveau, le carbone initialement ségrégé autour de la
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dislocation se disperse dans la pointe SAT. Cependant, en raison de la présence de Mo, une
partie du carbone est retenue a I'emplacement ou se situait la dislocation. lls parviendraient
donc a détecter une ségrégation du carbone sur les dislocations, mais I'excés en carbone
serait sous-estimé.

Ainsi, il semble possible que les dislocations puissent s’échapper des pointes SAT au cours
des analyses sous l'effet du champ électrique. En conséquence, le carbone, et a fortiori
I'azote, se disperseraient dans I'ensemble du volume analysé. Le mécanisme de cette
« diffusion » n’est pas établi. Rappelons que les analyses SAT se font a des températures
cryogéniques et durent en moyenne quelques heures. La diffusion en volume des
interstitiels dans ces conditions est négligeable. Cependant, des difficultés expérimentales
concernant I'analyse du carbone dans les aciers en SAT ont été mises en évidence. Le
carbone est notamment sujet a la rétention préférentielle par rapport au fer, il peut migrer
en surface des pointes au cours des analyses et tend a s’enrichir autour de certains poles
cristallographiques. Dans nos observations, I'excés de carbone dispersé dans la pointe donne
I'impression que le volume analysé est homogene, mais avec une concentration en carbone
bien supérieure a celle attendue en solution solide.
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V. Synthese

Les résultats présentés dans ce chapitre démontrent la pertinence de la sonde atomique
tomographiques dans le cadre de notre étude, qui cherche a comprendre et expliquer les
mécanismes du vieillissement sous déformation aux plus petites échelles.

Nous avons ainsi démontré que I'optimisation des conditions expérimentales permet bien de
mettre en évidence l'azote en solution solide dans les matériaux étudiés, allant méme
jusqu’a quantifier la teneur en solution solide pour chaque traitement. La comparaison de
ces résultats a ceux de frottement intérieur montre un bon accord qualitatif. On retrouve les
mémes tendances avec les deux techniques expérimentales. Cependant, on ne parvient pas
a un accord quantitatif. L’écart relatif observé entre les traitements thermiques differe entre
les résultats de sonde atomique et de frottement intérieur.

Par ailleurs, sur I'ensemble des volumes SAT analysés au cours de la thése, seule une unique
dislocation a été interceptée et analysée. Il a été montré via des images MET que les
dislocations sont bien présentes dans les pointes SAT. De plus, une proportion importante de
pointes, de l'ordre de 45 %, présente un exces significatif de carbone en solution solide,
environ 6 fois supérieur a ce qui est attendu.

Nos résultats semblent montrer que les dislocations pourraient sortir de la pointe lors des
analyses, sous I'effet du champ électrique. Il se pourrait alors que le carbone (et I'azote) se
disperse dans le volume SAT, bien que le mécanisme ne soit pas établi. Les excés ségrégés de
carbone et d’azote seraient alors faussement assimilés a de la solution solide, pouvant sans
doute expliquer la proportion de volumes SAT présentant une concentration de carbone en
« solution solide » 6 fois supérieure a la valeur attendue. De plus, ce phénomeéne pourrait
étre a l'origine de I'écart quantitatif observé entre la sonde atomique et le frottement
intérieur.

En conclusion, malgré toutes les réserves que nous avons pu émettre sur I'interprétation des
analyses par la sonde atomique tomographique, elle reste un instrument pertinent pour
mener a bien I'étude des mécanismes élémentaires du vieillissement sous déformation de
soudures en acier C-Mn. En effet, cet équipement nous a permis d’analyser la précipitation
de l'azote et les variations qualitatives de la solution solide suite aux différents traitements
thermiques.
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Chapitre 4 : Mécanismes élémentaires du VSD et

effet des interstitiels libres

Dans ce chapitre, nous démontrerons la sensibilité au VSD des matériaux de I'étude, en
présentant et analysant les résultats des essais de traction. Le comportement mécanique et
plus spécifiquement I'écrouissage des échantillons seront analysés grace au modele de
Kocks-Mecking, afin de comprendre les mécanismes a l'origine de l'inversion de Rm. Un
modele couplant écrouissage et vieillissement sera également présenté, afin de quantifier
I'effet de la concentration d’interstitiels libres dans la matrice.

Par la suite, nous appliqguerons nos modeéles aux résultats obtenus expérimentalement
afin de confirmer les origines de l'inversion de Rm. Des essais de traction in-situ au MET
permettront d’étudier les mécanismes élémentaires du vieillissement sous déformation.
Enfin, nous nous intéresserons aux effets respectifs de C et N. Nous présenterons ainsi un
modele de ségrégation compétitive entre C et N sur les dislocations.

Ce chapitre vise donc a étudier les mécanismes élémentaires du VSD ainsi que I'effet des
interstitiels libres. Les mécanismes du VSD et plus spécifiquement l'inversion de Rm
reposent-ils bien sur la ségrégation des atomes interstitiels sur les dislocations au cours de la
déformation plastique ? Peut-on totalement exclure les phénomenes de précipitation vers
300°C?
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|. Etude des propriétés meécaniques

Les chapitres précédents ont mis en évidence les effets potentiellement déléteres du
VSD, ainsi que la pertinence de la sonde atomique pour conduire cette étude. Nous verrons
dans cette section les propriétés mécaniques de nos maquettes, afin de caractériser leur

sensibilité au VSD et en expliciter les mécanismes élémentaires, notamment le role de
I'azote libre.

I.1. Propriétés de résilience

La résilience, c’est-a-dire I'énergie absorbée par le matériau lors d’un choc, est un critére de
dimensionnement des soudures en acier C-Mn du circuit secondaire de I'EPR. Le requis de
résilience est de 100 J a 0 °C. En plus de cette exigence, des essais sont réalisés a plusieurs
températures afin de tracer les courbes de transition ductile-fragile, présentées dans la
Figure 95. Pour obtenir ces courbes, 3 essais Charpy-V sont réalisés par température, entre —
120 °C et 20 °C, par incrément de 20 °C selon la norme NF EN ISO 148-1 [105]. Les essais a 0
°C n’ont pas pu étre réalisés en raison de problématiques expérimentales.
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Figure 95 : Courbes de transition ductile-fragile des échantillons de I'étude : brut de soudage (noir)
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Les courbes de transition ductile-fragile des échantillons de I'étude sont présentés dans la
Figure 95. Comme attendu pour les aciers ferritiques [179], [180], les échantillons sont
fragiles a basse température (T < -60°C) et ductiles a haute température (T > -60°C).
Indépendamment du traitement thermique, tous les échantillons respectent bien le critére
de 100 J a 0 °C. On note tout de méme que I'échantillon TTD 590 est moins fragile. Il peut
absorber une énergie de 100 J a -70 °C, tandis que le TTD 500 ou le brut de soudage
absorbent 100 J a environ — 55 °C. Etonnamment, la différence entre le brut de soudage et le
TTD 500 ne semble pas significative, alors que le TTD 500 contient trois fois plus d’azote en
solution solide.

|.2.  Propriétés de traction

|.2.a. Essais de traction a 20°C

Les courbes de traction en déformation vraie — contrainte vraie a 20 °C sur les matériaux de
I'’étude sont présentées dans la Figure 96. Les essais sont faits selon la norme NF EN ISO
6892-1 [106]. En accord avec cette norme, la vitesse de déformation est de 2,5.10™ s™
jusqu’a 0,3 % de déformation, puis elle est augmentée a 6,7.10° s™ jusqu’a la fin de I'essai.
Ainsi, malgré le saut de vitesse, la vitesse de déformation est constante dans le domaine
plastique.
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Figure 96 : Courbes de traction vraies a 20°C des échantillons de I’étude : brut de soudage (noir) TTD
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Quel que soit I’échantillon considéré, on remarque la présence d’instabilités élasto-
plastiques : un crochet de traction, caractérisé par une chute de la contrainte lors de la sortie
du domaine élastique puis un palier de déformation a contrainte constante, appelé plateau
de Luders. Ces éléments sont la signature d’'une sensibilité au vieillissement statique. Ils
traduisent I'ancrage des dislocations par des interstitiels (ou des précipités) apres qu’une
déformation plastique préalable ait eu lieu. En I'occurrence, la déformation préalable est
celle résultante des opérations de soudage. Le TTD 500 n’a pas d’effets significatifs sur le
niveau de contrainte par rapport a I'échantillon de référence, brut de soudage. Enfin, on
observe une diminution de la contrainte d’écoulement aprés TTD 590, qui s’explique par un
adoucissement a la suite du traitement thermique : réduction de la teneur d’interstitiels en
solution solide, coalescence de la cémentite. Cet adoucissement s’accompagne d’un
accroissement de I'allongement uniforme, donc un gain de ductilité aprés TTD 590.

1.2.b. Essais de traction a 300°C

Les courbes de traction en déformation vraie — contrainte vraie a 300 °C sur les matériaux de
I'’étude sont présentées dans la Figure 97. Les essais sont faits selon la norme NF EN ISO
6892-2 [107]. En accord avec cette norme, la vitesse de déformation est de 7,5.10° s™
jusqu’a 1,4 % de déformation, puis elle est augmentée a 5,2.10™ s™ jusqu’a la fin de I'essai.
Ainsi, le saut de vitesse a lieu dans le début du domaine plastique. Cet élément sera a
prendre en considération lors de I'analyse des courbes de traction. Par ailleurs, la vitesse de
déformation a 300 °C est globalement d’un ordre de grandeur inférieur a celle a 20 °C.
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Figure 97 : Courbes de traction vraies a 300 °C des échantillons de I'étude : brut de soudage (noir) TTD
500 (bleu) et TTD 590 (rouge)
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On constate a nouveau un adoucissement résultant du TTD 590. Cependant, la courbe n’est
plus simplement translatée vers les plus faibles valeurs de contrainte. Il est en effet observé
un changement de la pente dans le domaine pastique. Cela traduit un écrouissage différent
entre le TTD 590 et les deux autres échantillons. La réponse des échantillons a la
déformation plastique est donc différente. Une autre singularité, propre aux soudures de
I'étude, est mise en évidence lors des essais a 300 °C : les matériaux les plus résistants (brut
de soudage et TTD 500) présentent le plus grand allongement uniforme. lls sont a la fois plus
résistants et plus ductiles.

|.2.c. Inversion de Rm

La Figure 98 présente la superposition des courbes a 20 °C (traits pleins) et 300 °C (traits
pointillés) pour I"échantillon brut de soudage (en noir) et TTD 590 (en rouge). Le TTD 500
n’est pas représenté car ses propriétés mécaniques sont pratiquement identiques au brut de
soudage, comme le montrent les figures 96 et 97.
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Figure 98 : Superposition des courbes de traction a 20 °C (traits pleins) et 300 °C (traits pointillés).

Cette superposition met en évidence l'inversion de Rm pour les échantillons présentés : brut de
soudage (noir) et TTD 590 (rouge)

Dans un premier temps, la superposition des courbes de traction a 20 °C et 300 °C met
clairement en évidence la sensibilité au VSD des échantillons, caractérisée par une
« inversion de Rm ». La valeur de Rm a 300 °C est supérieure a celle obtenue a température
ambiante, contrairement a ce qui est classiqguement observé : une diminution de la
résistance mécanique lorsque la température augmente. Cependant, I'augmentation de Rm
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a chaud, donc la sensibilité au VSD, dépend du traitement thermique. Cette « inversion de
Rm » est en effet moins importante apres TTD 590, par rapport au brut de soudage. Le TTD
590 réduit donc la sensibilité au VSD.

.2.d. Corrélation entre sensibilité au VSD et teneur en azote libre

Les courbes de traction a 20 °C et 300 °C attestent d’'une sensibilité au vieillissement sous
déformation des soudures étudiées. En effet, on a vu qu’elles présentent un crochet de
traction, un plateau de Liders a 20 °C et une inversion de Rm a 300 °C. En s’appuyant sur les
résultats de frottement intérieur présentés dans la Figure 99, nous pouvons alors corréler la
sensibilité au VSD a la teneur en azote libre.

TTD 500

Q" (x10%
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1

TTD 590

— 1 1T T T T T 7 T 7 1
250 260 270 280 290 300 310 320 330 340 350

Temperature (K)
Figure 99 : Spectres de frottement intérieur obtenus sur les 3 échantillons de I’étude

Commencons par étudier le cas du TTD 590, qui réduit la sensibilité au VSD. Il apparait que
ce traitement thermique conduit a la réduction de la teneur en azote libre. On peut donc
bien corréler I'intensité de la sensibilité au VSD avec la teneur en azote libre.

Le cas du TTD 500 est surprenant. Ce traitement thermique conduit en effet a rejeter de
I’azote en solution solide, par rapport au brut de soudage. En supposant que 80 % de I'azote
est en solution apres TTD 500, cela représente 450 ppm.at d’azote apres TTD 500, contre
150 ppm.at dans le brut de soudage. Pour autant, ces deux échantillons ont les mémes
propriétés mécaniques. Nous reviendrons plus tard sur ce résultat surprenant.
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1.3.  Analyse de I’écrouissage

Mécaniquement, I'écrouissage traduit la réponse du matériau face a une déformation
plastique. Au cours de cette déformation (et notamment celle induite par I'essai de traction),
des dislocations sont générées. Cela entraine une augmentation de la quantité d’obstacles
au mouvement des dislocations qui permettent la déformation et donc une augmentation
de la contrainte a appliquer pour poursuivre cette déformation. L'écrouissage se définit alors
graphiquement comme la pente de la courbe de traction dans le domaine plastique.
L'analyse de cet écrouissage permet ainsi d’étudier la réponse du matériau face a la
déformation plastique et d’identifier certains phénomenes caractéristiques présents,
notamment I'effet du VSD dans le cadre de cette étude.

l.3.a. Modéle de Kocks-Mecking

Les travaux de Kocks, Mecking, Kubin et Estrin ont conduit a I'établissement de plusieurs
modeles pour décrire I'écrouissage dans les aciers dans diverses conditions : fatigue, fluage,
vieillissement dynamique, effet Portevin-Le Chatelier entre autres [94], [95], [96], [97], [181],
[182]. Nous nous intéresserons ici a I'une des versions du modele, permettant de décrire
I'’écrouissage en fonction d’'une unique densité de dislocations, sans dissocier dislocations
mobiles et immobiles au cours de la déformation. Le modele de Kocks-Mecking permet de
décrire la variation de la densité de dislocations au cours de la déformation plastique, telle
que:

d Mk
d—’; = ( : ~Jp - MK2p> (Eq. 32)

Avec p la densité de dislocations, € la déformation vraie, M le facteur de Taylor et b le
vecteur de Burgers. K; et K, des paramétres matériaux traduisant respectivement le
stockage et la restauration dynamique au cours de I'écrouissage. Le parametre K; est un
terme géométrique, lié au libre parcours moyen d’une dislocation. Il est essentiellement
fonction de parametres microstructuraux : taille de grains et précipitation. Le parameétre K,
est un terme statistique qui traduit la probabilité d’annihiler deux dislocations de signe
opposé, ou la probabilité qu’une dislocation immobile, participant a I’écrouissage, soit
remise en mouvement. La valeur de K; est dépendante de la température et de la vitesse de
déformation.

D’apreés la loi de Taylor [183], la contrainte d’écoulement o peut s’écrire comme la somme
d’une contrainte oy, incluant les contributions microstructurales (friction de réseau, taille de
grains, précipités, solution solide), et un terme lié aux interactions entre dislocations. On a :

a=00+MaGbﬁ (Eq. 33)
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Le terme a est un parametre d’interaction entre dislocations, tandis que G est le module de
cisaillement. Il est alors possible de décrire I'écrouissage 6 en fonction des parameétres K; et
K, du modele de Kocks-Mecking, tel que :

do do d —MK. M?aGK
= P_ 2>|<(0—00)+T1 (Eq. 34)

= — % —

T de dp de 2

Cette équation met en évidence la linéarité de I'écrouissage 0 vis-a-vis de la contrainte
d’écoulement (0-0p). A un facteur preés, la pente de la courbe est K, et I'ordonnée a I'origine
Ki. De plus l'intégration du modele de Kocks-Mecking permet de décrire les variations de p
avec la déformation plastique € :

_ K1 _MKzg K1
Vp= (\/E sz) i EXP( 2 )+ bK, (Eq. 35)

Combinée a la loi d’écoulement (Equation 33), il est alors possible d’écrire I'équation de la
contrainte en fonction de la déformation dans le domaine plastique en sachant les valeurs
des parametres K; et K5, ainsi que la densité de dislocations initiale po. Les détails des calculs
sont disponibles en annexes.

1.3.b. Modélisation des courbes de traction

Les courbes de traction expérimentales de I'échantillon brut de soudage et TTD 590 ainsi que
leurs modélisations calculées par le modéle de Kocks-Mecking sont présentées dans la Figure
100. Le TTD 500 n’est pas présenté, car il présente les mémes propriétés mécaniques que
I’échantillon brut de soudage. Les paramétres K;, K, et op sont ajustés de maniére a obtenir
le meilleur accord possible entre les courbes expérimentales et calculées. Les parameétres M,
o et G sont fixés a une valeur de 3 et 1/3 et 81 GPa, leurs valeurs habituelles dans les aciers
[96], [97]. Enfin, la densité de dislocations initiale (po = 10™ m?) a été déterminée via les
images MET de nos observations (voir section 11.1).
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Figure 100 : Courbes de traction expérimentales (pointillés) de I'échantillon brut de soudage (a) et
TTD 590 (b) aux deux températures et fit des courbes via le modéle de Kocks-Mecking (bleu)

On note ainsi que le modele de Kocks-Mecking permet de reproduire correctement les
courbes de traction expérimentales. Pour les deux échantillons, le parametre K, diminue a
chaud. Cette baisse est d’autant plus importante pour le brut de soudage. La signification de
ce phénomene sera discutée dans la section suivante. Le TTD 500 ayant les mémes
propriétés mécaniques que I’échantillon brut de soudage, les mémes analyses sont faites
pour ce traitement thermique.
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l.3.c. Modélisation des courbes d’écrouissage

Le modele de Kocks-Mecking s’avére satisfaisant pour modéliser les courbes de traction des
échantillons TTD 590 et brut de soudage (Figure 100). Afin de s’assurer de la bonne
adéquation entre les données expérimentales et théoriques, les courbes d’écrouissage ont
également été modélisées et comparées aux courbes expérimentales, en conservant les
valeurs de K, K, et og utilisées pour calculer les courbes de traction.
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Figure 101 : Courbes représentant I'écrouissage expérimental a 20 °C et 300 °C pour les échantillons
brut de soudage (a) et TTD 590 (b). L'écrouissage calculé par le modéle de Kocks-Mecking est
représenté en bleu. Brut de soudage : R%yc = 0,99. R%pp:c = 0,97. TTD 590 : R%0c = 0,98. R%30°c = 0,97
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Les courbes d’écrouissage relatives a I'échantillon brut de soudage et TTD 590 sont
présentées dans la Figure 101. Dans les deux cas, les parameétres K, K, et oo, déterminés lors
de [l'analyse des courbes de traction, assurent un fit satisfaisant des données
expérimentales. Ces deux figures mettent en évidence une forte augmentation de
I'’écrouissage a chaud, quel que soit le traitement thermique considéré. La Figure 102
présente la superposition des courbes théoriques et expérimentales pour les deux
échantillons, brut de soudage et TTD 590.
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Figure 102 : Superposition des courbes d'écrouissage expérimentales et calculées des échantillons
brut de soudage (noir) et TTD 590 (rouge)

Il apparait donc que I'écrouissage augmente significativement a 300 °C par rapport a 20 °C.
Cet accroissement de I'écrouissage a chaud est plus prononcé pour I’échantillon brut de
soudage, bien que les écrouissages expérimentaux a 20 °C soient pratiquement identiques
entre les deux échantillons. A 300 °C, on note que la pente n’est pas la méme pour les deux
échantillons. Elle est moins forte, en valeur absolue, dans le cas du brut de soudage.

Le modele de Kocks-Mecking permet donc de reproduire correctement les courbes de
traction ainsi que les courbes d’écrouissage. Sachant que ce modele repose sur I'utilisation
de deux parameétres matériaux K; et K, il est possible de comparer les variations de ces
parametres en fonction de la température d’essai ou du traitement thermique, pour
comprendre 'origine des différences de propriétés mécaniques.
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1.3.d. Analyse des parametres obtenus

Le Tableau 9 présente les valeurs des parametres K; et K, obtenus pour les deux échantillons
aux deux températures d’essai. On remarque que le paramétre K;, associé aux phénomeénes
de stockage des dislocations, est constant, indépendamment de la température d’essai ou
du traitement thermique. Ce résultat était attendu, sachant que K; est un parametre
géométrique qui dépend essentiellement de I'organisation des dislocations et de paramétres
matériaux, supposés constants sur la plage de température étudiée.

Tableau 9 : Valeurs des parametres K; et K, en fonction de la température d'essai pour I'échantillon
brut de soudage

Brut de soudage K1 K,
Brut - 20°C 0,055 + 0,001 12,5+0,1
Brut - 300°C 0,055 + 0,001 7,8+0,1

TTD 590 - 20°C 0,055 + 0,001 12,5+0,1

TTD 590-300°C 0,055+ 0,001 9,3+0,1

A 20 °C, les valeurs du parameétre K, sont identiques pour les deux échantillons. On peut
alors conclure que I'écrouissage des deux échantillons a 20 °C est identique, le
comportement dans le domaine plastique est le méme. Cette analyse peut étre observée
graphiquement sur les courbes de traction expérimentales, voir Figure 96. La courbe du TTD
590 est une simple translation de la courbe du brut de soudage vers des contraintes plus
faibles.

En revanche, lorsque la température d’essai augmente, on remarque que la valeur de K;
diminue pour les deux échantillons, a I'origine de I'augmentation de I'écrouissage a 300 °C.
Ce parametre K, étant un parametre statistique associé a la restauration dynamique, on en
déduit alors que la restauration dynamique diminue quand la température d’essai
augmente. Ce parametre repose en effet sur des phénomenes de mobilité de dislocations,
sur lesquelles la température a une influence forte. Il est cependant surprenant de noter que
K, diminue a chaud, alors que la mobilité des dislocations est facilitée.

La diminution du parametre K, dépend de I’échantillon considéré. La baisse est moins
importante pour le TTD 590 (-25 %) que pour le brut de soudage (-38 %). La moindre
sensibilité au VSD du TTD 590 s’explique ainsi par une moindre diminution de la restauration
dynamique. Cela explique que I'écrouissage augmente moins aprés TTD 590.

En combinant les différents résultats obtenus sur les échantillons de I’étude, il apparait alors
gue la teneur en interstitiels libres est a I'origine de cette différence de comportement. Le
TTD 590 contient effectivement une plus faible teneur en azote et en carbone en solution
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solide, ce qui serait partiellement responsable de I'adoucissement observé aprés TTD 590.
Or, la diffusion des interstitiels est négligeable lors d’'un essai a 20 °C. On observe ainsi un
comportement mécanique identique pour les deux échantillons a cette température.
Cependant a 300 °C, la diffusion des interstitiels n’est plus limitée cinétiquement lors de
I'essai de traction. Les atomes interstitiels vont pouvoir ségréger sur les dislocations
temporairement arrétées sur un obstacle lors de la déformation plastique. Cette ségrégation
sur les dislocations temporairement arrétées va ancrer fermement ces derniéeres, réduisant
alors la probabilité de restauration dynamique [94], [95], [96], [97], [181], [182], [184].

La teneur en interstitiels libres est plus forte dans I’échantillon brut de soudage. Il y a donc
plus d’interstitiels disponibles pour ségréger sur les dislocations arrétées. La chute de
restauration dynamique a chaud y est donc plus forte.

l.4. Couplage entre écrouissage et vieillissement sous
déformation

Les résultats des essais mécaniques ainsi que |'application du modele de Kocks-Mecking
mettent en évidence une corrélation entre inversion de Rm et teneur en interstitiels libres.
La réduction de la concentration en azote libre conduit a réduire I'inversion de Rm et plus
généralement la sensibilité au vieillissement sous déformation. Dans la section suivante, un
modele développé en collaboration avec M. Gouné sera présenté, afin de quantifier la
relation entre teneur en azote libre et diminution de la restauration dynamique a chaud.

l.4.a. Développement du modele

Nous proposons un modele afin de relier I'effet de la teneur en azote libre a la sensibilité au
VSD. Tout d'abord, par souci de simplicité, nous supposons que |'azote exerce une influence
plus prononcée sur le vieillissement par déformation que le carbone en raison de sa plus
grande limite de solubilité [43], [67], [185]. Nous utilisons I'approche dite « Mechanical
Threshold Stress » (MTS) [186] pour introduire I'effet de la température et de la vitesse de
déformation sur les propriétés mécaniques. La contrainte d’écoulement peut s’écrire comme
la somme de trois contributions [186] :

u . ~
o=o0,+ M—s(e, T)Gr + o3 P (ta) (Eq. 36)
0

- 0, estune contribution a la limite d'élasticité et, pour simplifier, inclut la friction de
réseau, le durcissement par solution solide et le durcissement par précipitation.
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- &y est le durcissement engendré par les interactions entre dislocations, indépendant
de la température, et peut-étre exprimé a partir de la relation de Taylor [183] :

6; = aub.[p (Eq. 37)

ol « est la force d’interaction (a = 0.33), b le vecteur de Burgers (2.5 X 107%m) et p la
densité de dislocations (p, = 101*m™=2). Pour simplifier, nous ne distinguerons pas les densités
de dislocations mobile et immobile.

Le pré-facteur s(&,T) décrit I'effet de la température et de la vitesse de déformation sur le
durcissement engendré par les interactions entre dislocations. D’aprées Follansbee et Kocks
[186], il s’écrit :

S

L1
o= fu [

ou g, est I'énergie normalisée d'évolution de la structure, &, est le taux de déformation de
référence, € est le taux de déformation et p et q sont des constantes empiriques (les
données sont tirées de [186]). Le module de cisaillement p, dépendant de la température, a
été défini selon une corrélation proposée par Varshni [187] :

Dy

T
exp (TO)—l
ou u, est le module de cisaillement a 0 K; D, et T, sont des constantes:
Uo = 81,5 GPa; Dy = 9128 MPa; T, = 215 K.

H=Ho— (Eq. 39)

- Le produit a2 ¢ (t,) correspond a la contrainte liée au vieillissement dynamique.

a) correspond a la contrainte liée a I'ancrage des dislocations, tandis que ¢(t,) traduit
I'intensité relative du VSD. Sa valeur varie entre 0 (dislocations libres) et 1 (dislocations
totalement ancrées) et est une fonction du rapport entre le temps de vieillissement t, et le
temps caractéristique de diffusion t,; [188], [189], [190] :

t n
Bt = (1-esp(= (2))) (£q. 40
d
n est une constante fixée a g pour la diffusion le long des dislocations.

On peut écrire t, comme le rapport entre w, l'incrément de déformation produit lorsque
toutes les dislocations arrétées surmontent les obstacles locaux et se déplacent vers la
configuration épinglée suivante (w = 2 X 107* [191]), et ¢ le taux de déformation. On a :
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(Eq. 41)

R
-

Pour une vitesse de déformation de 2.10* s, le temps de vieillissement t, vaut 1 seconde.
La définition du temps caractéristique de diffusion t; est proposée par Friedel [91] :

3
a= (Lf il (Eq. 42)
X,/ 3|Eg|D

Il est intéressant de noter que ce temps caractéristique de diffusion est relié a la
concentration d’azote libre dans la matrice X;. Il dépend également de I’énergie de
ségrégation de I'azote sur les dislocations E; (Eg = 0.5eV [91], [164]) et du coefficient de
diffusion D de I'azote dans la ferrite [192]. Pour une teneur en azote de 100 ppm.at, le temps
caractéristique de diffusion t, est de I'ordre de 0,1 s a 300 °C. Il est d’environ 42 heures a 25
°C. On comprend alors I'absence de vieillissement dynamique a température ambiante.

L'effet du VSD sur la contrainte d’écoulement dépend donc de la valeur de ¢(t,). Si cette
valeur est nulle, il n'y a aucun effet du VSD. Si elle vaut 1, la sensibilité au VSD est maximale. Or,
¢(t,) s'approche de 1 pour les tres fortes valeurs de t,, donc les tres faibles vitesses de
déformation. Il est connu dans la littérature que les faibles vitesses de déformation maximisent la
sensibilité au VSD [46], [67]. De méme, une valeur faible de t; augmente la sensibilité au VSD.
Cela peut reposer sur une forte énergie de ségrégation, un fort coefficient de diffusion ou une
importante teneur en azote libre dans la matrice.

Nous reprenons alors le modele de Kocks-Mecking, présenté dans la section précédente, pour
décrire I'écrouissage des matériaux de notre étude, afin d'intégrer I'effet de I'azote libre sur
I'augmentation de I'écrouissage a chaud. On a :

dp (MK
d_’: - ( —p - MKZDSA,D> (Eq. 43)

Le parametre K; représente a nouveau le stockage des dislocations. Le terme K,

représente encore la restauration dynamique. Cependant, l'effet du vieillissement

DSA

dynamique est pris en compte dans la valeur de K, ". D’apres Ren et al. [191], on a:

K% = ka1 = §(t,)] (Eq. 44)
Le parametre £ (0 < & < 1) contrdle le niveau d’influence du VSD sur I'écrouissage.

En tenant compte des équations 36 a 44, la contrainte d'écoulement est obtenue en
résolvant le systéme suivant :
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f ( N
a(e) =0y + a2 | | 1—exp| - 3|ES!£:;$ZXS)Z | | + aMubs(€,T)+/p(€)
4 l\ /J (Eq. 45)
[ / w2\l |
dp(e) _ / K | 3|E|Dw(mXy)z | ||
o= M| gx/p(E)—kzil—fl L-exp| ——— ||p(€) |
k | /]

On peut également établir 'expression du taux d’écrouissage 6:

do(e 1 1
_ Ud(g ) _ 5 M(aybs (&, T)Ky — K™ (00 + 039 (ta)) — 5 MKPSAa(e)  (q. 46)

9 2

ST 1
A nouveau, 6 varie linéairement avec o selon une pente de valeur — EMKZDSA.

Ce modeéle tient compte de I'effet de la teneur en azote libre sur la diminution de la restauration
dynamique et donc de l'augmentation de I'écrouissage. Il est maintenant nécessaire de
confronter ce modele aux valeurs expérimentales

l.4.b. Identification des parametres du modéle

Le modele a été calibré pour reproduire les courbes de traction et I'évolution du taux
d'écrouissage a 20 °C et 300 °C. La procédure utilisée consiste a considérer quatre parametres
d'ajustement : oy, odocp(ta), K, et K,°. Les valeurs déterminées pour ces parametres permettent
de reproduire correctement les courbes de traction expérimentales ainsi que les courbes
d’écrouissage, présentées dans la Figure 103. Le modele permet également d’appréhender
correctement la contrainte maximale et I'allongement uniforme et donc I'inversion de Rm et le
gain d’allongement a 300 °C. Ces valeurs sont indiquées dans le Tableau 10.

Tableau 10 : Propriétés mécaniques mesurées et calculées a 20 °C et 300 °C

Mesurées Calculées
20 °C 300 °C 20°C 300 °C

Om Eu Om &y Om &y Om &y

(MPa) (%) (MPa) (%) (MPa) (%) (MPa) (%)

Brut 664 10,5 792 15,1 668 11,0 790 14,9
TTD 500 657 11,0 785 14,8 659 11,3 783 14,4
TTD 590 618 12,1 654 12,1 617 11,7 656 12,5
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Figure 103 : Courbes de traction expérimentales et calculées par le modéle a 20 °C (a) et 300 °C (b).
Courbes d'écrouissage expérimentales et théoriques a 20 °C (c) et 300 °C (d)

Le Tableau 11 présente les valeurs des parametres déterminés a 20 °C pour reproduire les
courbes de traction et d’écrouissage. La valeur quasi nulle de o (t,) confirme que le VSD n'est
pas actif a 20 °C. Ceci n'est pas surprenant étant donné la faible diffusivité de I'azote a cette
température (8,7 x 104 mz.s'l). En outre, des valeurs similaires de K; et K,P* ont été obtenues
pour les trois échantillons. Cela montre que les processus de stockage des dislocations et de
restauration dynamique ne sont pas affectés par la teneur en azote ou I'état de la microstructure
a 20 °C. Ceci explique pourquoi les courbes de traction sont simplement translatées I'une par
rapport a l'autre d'une quantité correspondant a la différence de oy et pourquoi I'augmentation
de la résistance est accompagnée d'une diminution de la ductilité.

Tableau 11 : Paramétres déterminés a 20 °C

20°C 0o(MPa)  a¢(t,) (MPa) K, KPsA

Brut 274 0,70 0,065 11,0
TTD 500 259 0,50 0,065 10,85
TTD 590 215 0,09 0,065 10,85
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Le Tableau 12 présente les valeurs des parameétres déterminés a 300 °C pour reproduire les
courbes de traction et d’écrouissage A 300 °C, par rapport a 20 °C, la valeur de o.’¢(t,) n’est
plus négligeable. Il y a bien une sensibilité au VSD des échantillons a 300 °C. La plus faible valeur
de o.%¢(t,) aprés TTD 590 (12 MPa contre 38 MPa a I'état brut de soudage) montre que ce
traitement thermique réduit la sensibilité au VSD. De plus, on note une diminution
significative de K,”** 3 300 °C, en accord avec le modeéle utilisé dans la section précédente. A

nouveau, la valeur de K; est constante entre les échantillons.

Tableau 12 : Paramétres déterminés a 300 °C

300°C  gy(MPa) alp(ty) (MPa) K, KDsA

Brut 257 38,0 0,07 8,1
TTD 500 271 34,0 0,07 8,4
TTD 590 238 12,0 0,07 10,1

Ces résultats montrent donc que le VSD réduit la capacité du matériau a présenter de la
restauration dynamique. Comme prévu, les valeurs oy sont proches de celles obtenues a 20 °C,
mais les valeurs de o,°@(t,) ne sont plus négligeables. Ainsi, le VSD intervient a 300 °C parce que
les obstacles au mouvement des dislocations deviennent plus forts en raison du temps de
diffusion caractéristique plus court de I'azote vers les dislocations. En outre, le modele reproduit
trés bien I'augmentation concomitante de la contrainte maximale et de la déformation uniforme.
Cela peut s'expliquer par le fait que, dans ces conditions expérimentales, le VSD ne conduit pas a
une augmentation suffisante de la contrainte induite par le VSD o.’@(t,) pour compenser
I'augmentation du taux d'écrouissage. En d'autres termes, c'est l'inhibition significative de la
restauration dynamique qui explique pourquoi il est possible d'atteindre des niveaux élevés de
résistance et de ductilité.

La Figure 104 représente les courbes de traction et I'écrouissage en fonction de la déformation
vraie, a 20 °C et 300 °C pour deux échantillons : brut de soudage et TTD 590. L’allongement
uniforme est déterminé a l'intersection entre la contrainte et I'écrouissage, d’aprés le critére de
Considere [193]. A 20 °C, I'écrouissage est pratiquement identique pour les deux échantillons.
Ainsi, la diminution de la résistance mécanique apres TTD 590 conduit a augmenter I'allongement
uniforme. Les détails concernant le critere de Considere sont disponibles en annexes.
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Figure 104 : Représentation de la contrainte et de I'écrouissage en fonction de la déformation vraie, a
20°C (a) et 300°C (b). Le critere de Considére, correspondant a l'intersection entre les courbes de
traction et d'écrouissage, permet d'obtenir la valeur de I'allongement uniforme

Cependant, a 300 °C, I'écrouissage est tres différent entre les deux échantillons. Dans le cas du
brut de soudage, dont la résistance est plus importante en raison du vieillissement sous
déformation, le critére de Considére est atteint pour des valeurs d’allongement uniforme plus
importantes. Ainsi, le brut de soudage est a la fois plus résistant et plus ductile que le TTD 590.

L'augmentation de I'écrouissage, c’est-a-dire la multiplication plus importante des obstacles aux
mouvements des dislocations lors de la déformation plastique, est a l'origine de cette singularité.
Le modele met ainsi en évidence un effet majeur du vieillissement sous déformation. Celui-ci
conduit a augmenter I'écrouissage, permettant aux matériaux sensibles au VSD d’étre a la fois
plus résistants et plus ductiles lors d’essais de traction a 300 °C, par rapport aux essais de
référence a 20 °C.

Ainsi, le modele développé dans cette section nous conduit aux mémes conclusions que le
modele de Kocks-Mecking, section 1.3. L'augmentation de la contrainte d’écoulement et de
I'écrouissage repose sur une diminution de la restauration dynamique lors des essais a 300 °C, en
raison de la ségrégation des atomes interstitiels sur les dislocations, entravant les mouvements
de ces derniéres. Cependant, le couplage entre écrouissage et vieillissement sous déformation
permet de mieux comprendre les résultats obtenus, notamment I'augmentation concomitante
de Rm et de I'allongement uniforme. Ce résultat, surprenant, est caractéristique des soudures en
acier C-Mn de I'étude et ne s’observe que dans des conditions particulieres : présence d’azote en
solution solide et densité de dislocations initiale relativement importante. Dans nos conditions
expérimentales, le matériau devient a la fois plus résistant et plus ductile lors d’essais a 300 °C.

Notre modele, couplant écrouissage et vieillissement permet de plus d’étudier I'effet de la teneur
en interstitiels libres, ici I'azote, sur la sensibilité au VSD.
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l.4.c. Effet de la teneur en azote libre

DSA

La combinaison des équations 40 ; 41 ; 42 et 44 montre que le terme K, " est fonction de la

teneur en azote libre. On peut écrire :

n

3

3|E;|Dw(mtX,)2

DSA _ _ _ s 5 Eq. 47,
K} ky|1—¢&[1—exp K TD? (Eq. 47)

En I'absence de VSD, il est raisonnable de supposer que la valeur de k, a 300 °C est
supérieure ou a minima égale a celle a 20 °C. Pour simplifier, supposons que la valeur de k; a
300 °C est la méme qu'a 20 °C (k, = 11). En tout état de cause, cette hypothése ne modifie

DSA . , A
A en fonction de X, décroit

pas les conclusions de notre étude. Le tracé de K,
exponentiellement avec la concentration en azote et tend asymptotiquement vers une
valeur de K;™* fixée par la valeur de €. L'évolution de K, présentée dans la Figure 105 est
déterminée pour une valeur de € = 0,27. Cette valeur est proche de celle recommandée dans
[191] pour un acier C-Mn (0,27 contre 0,2). La vitesse de déformation utilisée dans les calculs

estde 10%s™.
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Figure 105 : Valeurs de K,”* en fonction de la concentration d'azote dans la matrice, pour différentes
températures

Dans un premier temps, on remarque un fort effet de la température d’essai sur la
diminution de K;®*. A 300 K, la valeur de K,”** est pratiquement constante, légérement
inférieure a 11. A 600 K, les valeurs chutent rapidement pour atteindre un plateau a 7,94. La
valeur du plateau dépend de différents paramétres tels que la vitesse de déformation,
I'énergie de ségrégation, le paramétre § ou la valeur k, de référence a 20 °C. La valeur réelle
du plateau pour les aciers de I'étude pourrait étre estimée en calibrant le modele avec
d’autres résultats expérimentaux.
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Dans un second temps, on observe que I'effet de la concentration d’azote dans la matrice
est singulier. Pour une température donnée, I'ajout de quelques ppm d’azote conduit a
diminuer drastiquement K,***. Cependant, un plateau est rapidement atteint, aux environs
de 100 ppm.at, avec les parametres considérés pour ces calculs. Au-dela, I'augmentation de
la teneur en azote dans la matrice n’a que peu d’effets sur les valeurs de K, et donc sur la
sensibilité au VSD. Cela peut expliquer pourquoi les deux échantillons brut de soudage et
TTD 500 ont un K,”** et des propriétés mécaniques identiques bien que la teneur en azote
libre dans la matrice soit tres différente (Figure 99).

Ainsi, les essais de traction présentés en début de chapitre montrent que les matériaux de
I'’étude sont fortement sensibles au vieillissement sous déformation, comme en témoigne
I'inversion de Rm observée lors des essais a 300 °C. L’analyse de ces courbes de traction via
le modéle de Kocks-Mecking met en évidence la diminution de la restauration dynamique
lors des essais a chaud, a I'origine de I'accroissement de contrainte et d’écrouissage observé.
Lors de la déformation plastique, le terme lié a I'accroissement de la densité de dislocations
est constant avec la température, tandis que le terme lié a la diminution de cette densité
diminue lorsque la température d’essai augmente. Il en résulte un plus fort accroissement
de la densité de dislocations lors d’'une déformation plastique a chaud, a I'origine de la
hausse de contrainte et d’écrouissage. La baisse de la restauration dynamique s’explique par
la ségrégation des atomes interstitiels sur les dislocations au cours de I’essai.

Un modele couplant les phénoménes d’écrouissage et de vieillissement a été développé
pour quantifier les effets de la teneur en interstitiels libres. De faibles concentrations
d’atomes interstitiels dans la matrice entrainent une forte sensibilité au VSD. L'effet de la
teneur en interstitiels libres sature rapidement, expliquant probablement les propriétés
mécaniques identiques du brut de soudage et du TTD 500.

Ce second modele permet également de comprendre [lorigine de [|'augmentation
concomitante de résistance et de ductilité observée dans les matériaux de I'étude. Le
vieillissement sous déformation augmente significativement le taux d’écrouissage lors des
essais de traction a 300 °C. Il en résulte une hausse importante de la contrainte
d’écoulement. Dans le méme temps, le critére de Considere est atteint pour des valeurs de
déformation plus importante, d’ou I'augmentation simultanée de I'allongement uniforme et
de la résistance mécanique.

En conclusion, les deux modeles utilisés dans ce chapitre convergent vers une méme origine
du vieillissement sous déformation : la diminution de la restauration dynamique lors d’essais
a 300 °C en raison de la ségrégation des atomes interstitiels sur les dislocations. Ce
phénomene doit ainsi conduire a une densité de dislocations plus importante apres essais de
traction a chaud. La section suivante vise ainsi a montrer expérimentalement les

mécanismes élémentaires du vieillissement sous déformation.
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[I. Mécanismes élémentaires du VSD

L'analyse des courbes de tractions et de I'écrouissage tend a montrer que le
vieillissement sous déformation repose sur la ségrégation des atomes interstitiels sur les
dislocations temporairement arrétées au cours de la déformation plastique. Cette
ségrégation entraine alors un ancrage des dislocations, réduisant ainsi la probabilité de
restauration dynamique.

Lors d’un essai a chaud, le taux de création des dislocations est le méme tandis que la
restauration dynamique diminue. Il est alors attendu que la densité de dislocations
augmente plus fortement lors d’une déformation plastique a chaud, par rapport a la
température ambiante. Cette observation a déja été faite par Keh et Leslie [86] sur des
aciers C-Mn et Edington et al. [23] sur le vanadium.

Nous mettrons en évidence dans cette partie une forte augmentation de la densité de
dislocations apres écrouissage a 300 °C plutét qu’a 20 °C, via des observations MET post-
mortem. Ces observations seront ensuite complétées par des analyses in-situ au MET.

II.1. Observations MET post-mortem

La réduction de la restauration dynamique lors des essais de traction a chaud doit conduire,
expérimentalement, a une plus forte densité de dislocations aprés des essais de traction a
300 °C, par rapport a ceux réalisés a 20 °C. Ainsi, les chutes d’éprouvettes de traction de
I’échantillon brut de soudage ont été observées au MET afin de déterminer la densité de
dislocations apres rupture, en fonction de la température d’essai, sachant que cette
éprouvette est sensible au VSD.
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F 2

F— 50 nm 0
Figure 106 : Images MET issues de I'échantillon brut de soudage, rompu en traction a 20 °C. La
densité de dislocation est estimée ¢ 4.10" m™

Des images MET de I'échantillon brut de soudage rompu en traction a 20 °C, sont présentées
Figure 106. La zone de préléevement se situe a 1 mm de la surface de rupture. La densité de
dislocations aprés rupture est estimée a 4.10™ m?, tandis qu’elle était estimée a 1.10™* m™
dans I'état initial. Comme attendu, la déformation plastique entraine une augmentation de

la densité de dislocations.
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p———{ 50 nm

Figure 107 : Images MET issues de I'échantillon brut de soudage, rompu en traction a 300 °C. La
densité de dislocations est estimée a 6.10™ m™

La Figure 107 présente les images MET de I'échantillon brut de soudage, issues de
I’éprouvette de traction rompue a 300 °C. La densité de dislocation apparait étre plus forte
aprés traction a 300 °C. Elle a été estimée a 6.10™ m™, soit 50 % de plus qu’apreés traction a
température ambiante. Ainsi, on retrouve bien les mémes résultats qualitatifs que Keh [23]
ou Edington [85], a savoir une augmentation plus importante de la densité de dislocations
apres déformation a chaud, par rapport a une déformation équivalente a température
ambiante. Par ailleurs, ces observations expérimentales sont en accord avec les résultats de
modélisation. La baisse de restauration dynamique calculée en analysant les courbes de
traction doit conduire a une densité de dislocations plus forte apres déformation a 300 °C,
conformément aux observations réalisées.
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[1.2. Essais de traction in-situ au MET

Les observations MET sur des échantillons sensibles au VSD et rompus en traction montrent
bien une plus forte densité de dislocations apres déformation a chaud, en raison d’une plus
faible restauration dynamique dans ces conditions. Nous allons désormais tenter d’étudier
ce phénoméne de maniére in-situ, en réalisant des essais de traction sur des lames minces,
sollicitées en traction dans un MET, pour observer la dynamique des dislocations lors de
I’écrouissage.

I1.2.a. Essais de traction in-situ au MET a température ambiante

Dans un premier temps, des essais sur |'échantillon brut de soudage ont été réalisés a
température ambiante, a I'UC Louvain en collaboration avec H. Idrissi. Ce type d’essai
permet de tracer la courbe de traction de la micro-éprouvette, tout en observant le
mouvement des dislocations [194], [195], [196]. La micro-éprouvette de traction est réalisée
au FIB, a I'UC Louvain. La méthode de préparation est similaire a celle présentée dans le
chapitre 2. L’épaisseur de I'éprouvette a été mesurée a 210 nm.

Figure 108 : Images MET issues de I'essai de traction a température ambiante. (a) état initial (b) état
déformé (c) apres rupture. La vidéo de I'essai est disponible sur demande. Essais réalisés a I'UC
Louvain

La Figure 108 représente des images issues de la vidéo de I'essai de traction a température
ambiante. La vitesse de déplacement imposée au cours de I'essai est 0,3 nm.s™*. Au cours de
cet essai, la charge appliquée est mesurée. La déformation subie par I'éprouvette est
calculée par corrélation d’images.
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Cet essai de traction met en évidence un ancrage des dislocations, caractéristique du
vieillissement statique. En effet, dans les premiers instants de la déformation plastique, la
déformation se fait par émission de nombreuses dislocations depuis une méme source,
semblable a des «avalanches » de dislocations. Malgré cela, I'éprouvette montre un
important niveau de ductilité et s’allonge de 25 %. Une fissure apparait, proche du moment
de la rupture de I'éprouvette, apres 20 % d’allongement. La fissure ne se propage pas de
maniéere fragile, car une forte émission de dislocations est observée en front de fissure et
participe a la ductilité de I'éprouvette.
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Figure 109 : Courbe de traction de la micro-éprouvette présentée dans la figure 108

La courbe de traction de la micro-éprouvette est présentée dans la Figure 109. L'important
rapport surface sur volume empéche I'accumulation de dislocations dans I'éprouvette, donc
I’écrouissage tel qu’il se manifeste a I'’échelle macroscopique. Les chutes de contraintes
observées (numérotées de 1 a 10) sont caractéristiques d’avalanches de dislocations. On
remarque que le niveau de contrainte nécessaire a I'émission de dislocations est plus
important au début de I'essai (chutes 1, 2 et 3). Cela traduit un ancrage des dislocations
initialement présentes dans I'éprouvette. Une fois désancrée, les sources de dislocations
peuvent s’activer a une valeur de contrainte moindre (chutes de contrainte 4 a 9).

La Figure 110 met en évidence la corrélation entre les sauts de contrainte et les sauts de
déformation au cours de I'essai de traction. La contrainte appliquée a I'éprouvette et la
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déformation sont représentées en fonction de la séquence d’images de la vidéo. On
remarque ainsi que les sauts de contrainte sont bien corrélés aux sauts de déformations :
chaque chute de contrainte correspond a une déformation brutale de I’éprouvette. La chute
de contrainte s’explique par I'émission d’une avalanche de dislocations, suite a I'activation
d’une source. Les dislocations émises sont mobiles a une contrainte moindre, d’ou la chute
de contrainte. Leur propagation dans |'éprouvette génére une importante déformation

plastique, d’ou le saut de déformation.
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Figure 110 : Contraintes appliquées a I’éprouvette (rouge) et déformation de I’éprouvette (noir) en
fonction de la séquence d’images de la vidéo. Il appardit ainsi que les sauts de contrainte sont bien

corrélés aux sauts de déformation

Ainsi, les essais de traction in-situ a température ambiante mettent en évidence I'ancrage
initial des dislocations, ainsi que le désancrage des sources de dislocations qui entraine une
émission de dislocations par avalanches. Par ailleurs, il est nécessaire de compléter ces
analyses par des essais in-situ en température, pour étudier I'effet de ce paramétre.

I1.2.b. Essais de traction in situ au MET a chaud
Des essais de traction in situ au MET a différentes températures ont été réalisés au CEMES
explorer les phénoménes

en collaboration avec D. Caillard, pour

de Toulouse,
thermiquement activés du vieillissement sous déformation. A nouveau, il s’agit de déformer
plastiquement une lame mince tout en observant le mouvement des dislocations au cours

de I'écrouissage. Le porte-objet utilisé dans le cadre de ces expérimentations permet de
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chauffer I'échantillon, mais on ne dispose pas de retour sur la contrainte appliquée, ni sur la
déformation totale de I’éprouvette. La lame mince est préparée par électropolissage [197].
En conséquence, I'épaisseur de la lame n’est pas constante.

Comme précédemment, les observations ont été enregistrées sous forme d’un film dont les
images ont été extraites. La Figure 111 met en évidence des bandes de glissement observées
lors de la déformation de I’échantillon, a des températures comprises entre 170 et 350 °C.
Ces bandes de glissement sont le résultat d’avalanches de dislocations qui ont traversé la
lame mince, entre deux images de la vidéo. Elles sont caractéristiques d’'un ancrage des
dislocations par les atomes interstitiels, donc d’une sensibilité au vieillissement sous
déformation, notamment a 300 °C, température a laquelle la sensibilité au VSD a été
caractérisée via les essais de traction [109].

Les observations MET in-situ au cours de la déformation plastigue a différentes
températures montrent ainsi des mécanismes de déformation caractéristiques du
vieillissement sous déformation. En effet, le mouvement des dislocations est saccadé, brutal,
par avalanches. Aucun mouvement individuel des dislocations n’est observé, seulement des
bandes de glissement. Ces observations sont caractéristiques d’un matériau sensible au
vieillissement sous déformation [198]. Si la température d’essai s’accroit encore, aux
environs de 550 °C comme dans la Figure 112, on retrouve un mécanisme de déformation
classique : la dynamique des dislocations est relativement lente, décomposée en deux
phases distinctes; un temps de vol entre les différents obstacles et un temps de
franchissement des obstacles.
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- :
Figure 111 : Images MET obtenues a 170°C (a-b), 250°C (c-d), 300°C (e-f) et 350°C (g-h). Les images de

la colonne de gauche sont des images de référence, montrant une zone de la lame mince au cours de
la déformation. Les images de la colonne de droite montrent I’apparition d’une bande de glissement,
sans mouvement observable des dislocations
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Ces essais mettent ainsi en évidence une déformation plastique reposant sur des avalanches
de dislocations avec des mouvements brusques et saccadés. Ces phénomeénes sont observés
dés la plus basse température d’essai, de 'ordre de 150 °C. A 300 °C, température de
réalisation des essais de traction sur nos éprouvettes macroscopiques, la dynamique des
dislocations est caractéristique du vieillissement dynamique avec un ancrage des
dislocations. Les images ne semblent pas mettre en évidence de précipitation au cours de
I'essai. L'ancrage ne peut donc provenir que de la ségrégation des atomes de soluté sur les
dislocations. Au regard des températures considérées, entre 150 et 300 °C, seuls les atomes
interstitiels, carbone et azote, sont mobiles lors de la déformation plastique. Ainsi, 'ancrage
provient de la ségrégation de C et N sur les dislocations au cours de I'essai.

Figure 112 : (a) a (d) Images MET obtenues a 550°C montrant le mouvement lent des dislocations au

cours de la déformation plastique. Les fleches rouges mettent en évidence une accumulation
progressive des dislocations dans une zone de I’échantillon analysé

Il faut atteindre des températures bien plus élevées, de I'ordre de 500 °C pour retrouver la
dynamique « normale » des dislocations, c’est-a-dire un vol entre deux obstacles et un
temps de franchissement des obstacles.

Les observations MET, post-mortem ou in-situ, ainsi que I'analyse des courbes d’écrouissage
ont permis de mettre en évidence les mécanismes élémentaires du VSD. Ces mécanismes
sont représentés dans le diagramme de causalité de la Figure 113. L'inversion de Rm, mise
en évidence via les essais de traction a 20 °C et 300 °C s’explique mécaniquement par une
augmentation plus importante de la densité de dislocations apres déformation plastique a
une température intermédiaire, ici 300 °C. Cet accroissement de la densité de dislocations
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repose lui-méme sur une diminution de la restauration dynamique a chaud, comme le
montre le modele de Kocks-Mecking, en raison de la ségrégation des atomes interstitiels sur
les dislocations au cours de 'essai de traction.

Inversion de Rm

Augmentation plus importante de la
densité de dislocations a chaud

Réduction de la restauration dynamique
a chaud

Seégrégation des interstitiels sur les
dislocations

Sites interstitiels autour des dislocations
sont plus favorables que la matrice

Figure 113 : Diagramme de causalité permettant d'expliquer les origines de l'inversion de Rm. Les
méthodes employées pour mettre en évidence chaque élément sont indiquées en orange

Cette diminution de la restauration dynamique est appréciable par le changement de la
dynamique des dislocations. Les mouvements « lents », caractérisés par un vol entre les
différents obstacles et un franchissement, sont remplacés par des mouvements
« brusques », saccadés, assimilés a des avalanches de dislocations, en raison de I'activation
locale d’une source de Frank-Read.

On comprend donc qu’une forte teneur en interstitiels libres conduise a une forte sensibilité
au VSD. Une plus grande concentration d’interstitiels en solution solide permet une
ségrégation plus forte sur les dislocations, ou un méme niveau de ségrégation pour une
densité de dislocations plus élevée. La chute de restauration dynamique lors d’un essai a
chaud est alors plus importante.
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lll. Ségregation compétitive de C et N sur les
dislocations

Les sections précédentes ont mis en évidence les mécanismes élémentaires du
vieillissement sous déformation. Il a ainsi été établi que le VSD repose sur la ségrégation des
atomes interstitiels sur les dislocations au cours de la déformation (cas du vieillissement
dynamique) ou apres la déformation (cas du vieillissement statique). Pour autant, les rdles
respectifs de C et N n’ont pas été différenciés. Cette section vise a étudier le role respectif de
ces deux éléments en modélisant la ségrégation compétitive de C et N sur les dislocations, a
I'équilibre. Le modeéle sera complété par des analyses SAT, qui a la capacité de distinguer le
carbone et I'azote.

l1l.1. Modélisation de la ségrégation d’équilibre

Afin de comprendre les phénomeénes de vieillissement sous déformation dans les aciers
soudés contenant a la fois du carbone et de |'azote en solution solide, leur ségrégation
respective a été modélisée en se basant sur la théorie de McLean concernant la ségrégation
d’équilibre [84], [199] appliquée aux dislocations. La diffusion des atomes interstitiels dans
I'acier ferritique est suffisamment rapide pour négliger la cinétique de ségrégation, compte
tenu de l'importante durée de fonctionnement d'une centrale nucléaire. Le modeéle de
McLean a été modifié par Guttmann [200] pour décrire la ségrégation compétitive du
carbone et de I'azote, telle que :

Ncil . Nle", exp(%)

= Np+NY exp(i—¥)+]vg exp(i_g) (Eq. 48)

Nid et Nib représentent le nombre d’atomes interstitiels dans les sites autour des dislocations
et dans la matrice, par unité de volume. Nq et Ny sont le nombre total de sites interstitiels
autour des dislocations et dans la matrice, respectivement. E; est I'énergie de ségrégation sur
les dislocations de I'élément i (en eV), k la constante de Boltzmann et T la température.

Considérant que le carbone et I'azote n’occupent que les sites octaédriques de la maille
cubique centrée de la ferrite et qu’il y a trois sites octaédriques par atome de fer, on
détermine alors le nombre de sites interstitiels dans la matrice par unité de volume, Ny =
3*N¢, avec N¢e le nombre d’atomes de fer par unité de volume dans la ferrite : 84,7 at.nm>.

La ségrégation du carbone et de l'azote sur les dislocations peut étre qualifiée de
compétitive car ces deux éléments occupent les mémes sites interstitiels octaédriques de la
ferrite. Ainsi, un unique site octaédrique ne peut étre occupé que par un seul et unique
atome, soit le carbone, soit I'azote. Le nombre de sites de ségrégation par unité de longueur
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autour d’une unique dislocation est exprimé par un parameétre |. D’apres les travaux de Veiga
[133], nous considérons pour | une valeur de 150 sites par nanomeétre de dislocation. De fait,
le nombre total de sites de ségrégation par unité de volume Ng, en nm?, dépend de la
densité de dislocations p (en nm™) et s’exprime ainsi :

N, = pl (Eq. 49)

La déplétion de la solution solide en carbone et azote par la ségrégation sur les dislocations
est prise en compte. Ainsi, le nombre d’atomes interstitiels libres dans la matrice N',
correspond a la différence entre le nombre total d’interstitiels libres N't et la quantité
d’interstitiels ségrégés sur les dislocations N'y. Le bilan de matiére s’écrit de la maniére
suivante :

Ni = Nit— N} (Eg. 50)

En utilisant la définition de I'excés donnée par Da Rosa et al. [120], on exprime la quantité
d’atomes interstitiels i en exces sur les dislocations I, en at.nm’l, telque ;= N'y / p. On peut
finalement écrire I'expression de I'excés d’interstitiels i autour des dislocations a I'équilibre
thermodynamique :
. . E:
1 Na(N5—NG) exp(L)

F- = % (Eq. 51)
LT 0 Ny (VYN exp () + (E-NS) exp(29)

On pose alors la variable Ac telle que :

_ Np+(NF-NY) exp(2X)

o en(i)

On peut finalement écrire I'exces de carbone et d’azote sur les dislocations, en tenant

+ Ny + N§ (Eq. 52)

compte de la déplétion de la solution solide par la ségrégation. L'exces d’azote Iy est
symétrique a I'excés de carbone I¢ et peut étre calculé en inversant les termes liés au
carbone et a I'azote. Ona:

I = % x [AC - \/A% - 4NdN79] (Eq. 53)

Ainsi, la quantité d'azote et de carbone ségrégés a I'équilibre sur les dislocations dépend de
leurs énergies de ségrégation, de la concentration de carbone et d'azote dans la solution
solide et de la densité de dislocations. Il convient de noter que nous n'avons pas considéré
d'interactions chimiques entre les atomes de soluté ségrégant sur les dislocations.

192



Chapitre 4 : Mécanismes élémentaires du VSD et effet des interstitiels libres

[11.2. Résultats de la modélisation

Le modeéle présenté dans la section précédente permet de calculer I'exces de carbone et
d’azote ségrégé a I'équilibre sur les dislocations, en fonction de différents parameétres tels
gue l'énergie de ségrégation, les concentrations en solution solide et la densité de
dislocations. L'effet de chacun de ces parameétres sera étudié individuellement.

ll.2.a.  Effet de I’énergie de ségrégation

L’exces de carbone a été calculé en fonction des énergies de ségrégation du carbone et de
I'azote. Les résultats sont présentés dans la Figure 114. Les énergies de ségrégation utilisées
se situent dans la gamme 0,2 — 0,5 eV, valeurs fréguemment évoquées dans la littérature
[120], [133], [164]. Le graphique met en évidence le fort effet de I'énergie de ségrégation
considérée dans les calculs, qui peut drastiguement modifier les résultats obtenus. La
densité de dislocations considérée est 10** m?, en accord avec nos résultats expérimentaux
ainsi que la littérature scientifique concernant les soudures en acier C-Mn [159], [201].

Excés de carbone sur les dislocations (at.nm™)
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Energie de ségrégation de I'azote (eV)

0.20 I ,
0.20 0.25 0.30 0.35 0.40 0.45 0.50

Energie de ségrégation du carbone (eV)

Figure 114 : Valeur calculée de I'exces de carbone sur les dislocations en fonction des énergies de
ségrégation de C et N. Les parameétres sont les suivants : T =300 K ; [C];= 200 ppm.at ; [N];= 400
ppm.at; p = 10" m”. Une faible modification de la valeur des énergies de ségrégation peut
drastiquement changer les excés calculés, et ce méme en restant dans la gamme généralement
observée dans la littérature.
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Les résultats présentés dans la Figure 114 mettent en évidence I'importance de la valeur des
énergies de ségrégation a considérer. Si I'on fixe |'énergie de ségrégation de I'azote a 0,3 eV,
I'excés de carbone sur les dislocations varie d’environ 10 at.nm™ pour une énergie de
ségrégation de 0,25 eV a plus de 140 at.nm™ pour une énergie de 0,45 eV. Cela souligne
I'influence d’une potentielle interaction entre les solutés substitutionnels et interstitiels,
telles que Mn-C; Mn-N; Cr-C ou Cr-N [70], [71], [202]. Cependant, en s’appuyant sur des
données expérimentales, le modéle peut permettre de déterminer précisément les énergies
de ségrégation dans un alliage donné, en tenant compte des interactions entre les différents
solutés.

.2.b. Effet de la densité de dislocations

L’effet de la densité de dislocations sur I'exces de C et N est présenté dans la Figure 115. Le
graphe (a) représente I'évolution des exces de carbone (rouge) et d’azote (vert) en fonction
de la densité de dislocations. L'exces total, somme des excés de carbone et d’azote, est tracé
en bleu. Les teneurs restantes en solution solide, en fonction de la densité de dislocations,
sont tracées dans le graphe (b).
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Figure 115 : (a) Exces calculé de C et N ségrégés sur les dislocations en fonction de la densité de
dislocations (b) Teneurs en carbone et azote restantes en solution solide en fonction de la densité de
dislocations

Les exces calculés dans la Figure 115 sont calculés pour une température de 300 K. Les
concentrations en interstitiels libres sont les mémes que pour la Figure 114, 200 ppm.at de
carbone et 400 ppm.at d’azote. Les énergies de ségrégation utilisées sont de 0,25 eV pour
I'azote et 0,4 eV pour le carbone, en accord avec les données disponibles dans la littérature
[133], [164]. L’énergie de ségrégation de |'azote est supposée étre plus faible que celle du
carbone, en accord avec des résultats expérimentaux concernant la ségrégation de C et N
sur les joints de grain [139].
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Les excés calculés dans la Figure 115 (a) mettent en évidence un fort excés de carbone sur
les dislocations lorsque la densité de dislocation est relativement faible, inférieure & 10 m?,
tandis que l'exces d’azote est assez faible. Cela s’explique par la plus forte énergie de
ségrégation du carbone, en comparaison de celle de I'azote. De fait, bien que la quantité de
carbone disponible en solution soit inférieure a celle de l'azote, le carbone ségrege

préférentiellement sur les dislocations.

Une augmentation de la densité de dislocations conduit a augmenter I'exces d’azote aux
dépens du carbone. Cela s’explique par une déplétion progressive de la solution solide en
carbone en raison de la formation des atmosphéres de Cottrell. Ainsi, 'excés d’azote
augmente car la teneur d’azote en solution solide devient bien plus importante que celle du
carbone. Pour des densités de dislocations encore plus élevées, supérieures 3 10> m?,
I'exces total sur les dislocations devient faible, en raison de la déplétion de la solution solide

par la ségrégation.

On note l'existence d'un point remarquable sur le graphique (a) de la Figure 115,
correspondant a l'intersection entre les exces de carbone et d’azote. A ce point précis et
dans les conditions définies, I’'excés d’azote est égal a I'excés de carbone. Cependant, le
modele prévoit une teneur d’azote en solution solide environ 300 fois plus élevée que celle
du carbone. Ainsi, pour obtenir un excés égal de carbone et d’azote sur les dislocations,
malgré la différence d’énergies de ségrégation, il est nécessaire d’avoir environ 300 fois plus
d’azote que de carbone en solution solide.

Les résultats exposés dans les figures 114 et 115 nous permettent de mieux comprendre le
role de I'azote sur la sensibilité au VSD des soudures en acier C-Mn. Il semblerait que la
ségrégation du carbone soit plus favorable que celle de |'azote, bien que sa concentration en

solution solide soit plus faible. Pour des densités de dislocations inférieures a 10 m?, |

a
solution solide en carbone est pratiquement épuisée par la ségrégation sur les dislocations.
Augmenter la densité de dislocations par une déformation plastique ne fait alors que
diminuer I’excés de carbone sur les dislocations, et devrait donc réduire la sensibilité au VSD.
Cependant, la présence d’azote libre permet de maintenir un excés appréciable sur les
dislocations, méme lorsque la densité de dislocations augmente. On peut ainsi faire
I'hypothése suivante. Une soudure de référence, non traitée thermiquement, devrait
présenter essentiellement une ségrégation du carbone sur les dislocations. Apres
sollicitation dans le domaine du vieillissement dynamique, telle qu’un essai de traction a 300
°C, il est attendu que cette méme soudure présente essentiellement une ségrégation de

I’azote sur les dislocations.

Afin de mieux comprendre les effets respectifs du carbone et de I'azote, ainsi que le role
positif du traitement thermique de détensionnement, nous étudierons maintenant I'effet de
la teneur en interstitiels libres.
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l.2.c. Effet de la teneur en interstitiels libres

L'effet de la teneur en interstitiels libres, C et N sera étudié dans cette section. Nous
considérerons 3 cas, pour comprendre l'influence de chaque élément. Dans un premier
temps, nous nous intéresserons a la présence de carbone seul, pour différentes teneurs en
carbone libre. Nous verrons ensuite les conséquences de I'ajout d’'une teneur fixe en azote,
en faisant varier la teneur en carbone libre. Enfin, nous considérerons le cas le plus proche
de celui rencontré industriellement : une teneur en carbone fixe avec une variation de la
concentration en azote libre.

La Figure 116 présente I'exces de carbone sur les dislocations en fonction de la densité de
dislocations. Trois concentrations en carbone libre sont considérées : 200 ppm.at (vert), 100
ppm.at (rouge), 50 ppm.at (bleu). La teneur en azote libre est considérée nulle. Le graphe (a)
met en évidence un plus faible excés sur les dislocations, pour une densité fixée, lorsque la
teneur en carbone libre diminue. Cela s’explique par un simple bilan de matiére : pour une
densité de dislocations fixée, donc un nombre de sites de ségrégation défini ; un plus faible
nombre d’atomes interstitiels disponibles pour ségréger conduit a un excés moins important
sur les dislocations. Ceci est illustré par le graphe (b), qui montre une plus rapide déplétion
de la solution solide en carbone lorsque la teneur en carbone libre est plus faible.
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Figure 116 : (a) Exces de carbone sur les dislocations en fonction de la densité de dislocations. (b)
Concentration en carbone restante en solution solide. Pour les deux graphiques, 3 teneurs en carbone
libre sont considérées : 200 ppm.at (vert) ; 100 ppm.at (rouge) ; 50 ppm.at (bleu)

La Figure 116 montre ainsi que réduire la teneur d’un élément ségrégant sur les dislocations,
ici le carbone, conduit a diminuer I'exces sur les dislocations pour une densité fixée et donc
de réduire la sensibilité au VSD.

Considérons maintenant un cas plus complexe en ajoutant dans les calculs une teneur fixée
en azote libre. Les résultats ainsi obtenus sont présentés dans la Figure 117. Les exces en
carbone (traits pointillés) et en azote (traits pleins) y sont représentés en fonction de la
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densité de dislocations. Trois couples de concentration en carbone et azote libres sont
considérés :

- Courbes vertes : 200 ppm.at de carbone libre et 400 ppm.at d’azote libre
- Courbes rouges : 100 ppm.at de carbone libre et 400 ppm.at d’azote libre

- Courbes bleues : 50 ppm.at de carbone libre et 400 ppm.at d’azote libre
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Figure 117 : Excés de carbone (traits pointillés) et d'azote (traits pleins) en fonction de la densité de

dislocations, pour trois couples de concentrations en interstitiels libres : vert = 200 ppm.at C libre et

400 ppm.at N libre ; rouge = 100 ppm.at C libre + 400 ppm.at N libre ; bleu = 50 ppm.at C libre + 400
ppm.at N libre

La Figure 117 montre des exces en carbone similaires a ceux obtenus dans la Figure 116.
Ainsi, I'ajout d’azote ne modifie pas significativement la ségrégation du carbone. En
revanche, la ségrégation de I'azote devient importante dés lors que la solution solide en
carbone est déplétée par la ségrégation sur les dislocations. On retrouve ainsi un résultat
similaire a celui de la Figure 115: le carbone ségrége préférentiellement a I'azote. Cela
s’observe également lorsque la concentration en carbone libre est diminuée. Dans ces
conditions, la ségrégation de I'azote devient importante pour une densité de dislocations
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plus faible. En effet, la plus faible teneur en carbone libre fait que la solution solide en
carbone est plus rapidement déplétée. La ségrégation de I'azote devient alors possible pour
une densité de dislocations plus faible.

Nous considérons désormais le dernier cas, a savoir un abaissement de la teneur en azote
libre tandis que la quantité de carbone reste constante. Cela s’apparente aux résultats des
différents traitements thermiques de détensionnement. En effet, indépendamment de la
température de TTD, le carbone précipite aisément avec le fer. Cependant, la température
de traitement a une influence forte sur la précipitation de I’azote et donc la teneur en azote
libre disponible pour ségréger, comme nous |'avons vu dans le chapitre 3.

La Figure 118 (a) présente les excés de carbone et d’azote en fonction de la densité de
dislocations, pour trois couples de concentration en interstitiels libres :

- Courbes vertes = 400 ppm.at d’azote libre et 100 ppm.at de carbone libre
- Courbes rouges = 200 ppm.at d’azote libre et 100 ppm.at de carbone libre

- Courbes bleues = 100 ppm.at d’azote libre et 100 ppm.at de carbone libre
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Figure 118 : (a) Exces de carbone (traits pointillés) et d'azote (traits pleins) en fonction de la densité
de dislocations, pour trois couples de concentrations en interstitiels libres : vert = 100 ppm.at C libre
et 400 ppm.at N libre ; rouge = 100 ppm.at C libre + 200 ppm.at N libre ; bleu = 100 ppm.at C libre +
100 ppm.at N libre. (b) Exces total sur les dislocations pour les trois couples de concentration
considérés

On remarque que les excés en carbone sont pratiqguement indépendants de la teneur en
azote libre. Or, la Figure 117 mettait en évidence une forte dépendance de I'excés d’azote a
la concentration en carbone libre. A nouveau, cela confirme que, pour les énergies de
ségrégation considérées, la ségrégation du carbone est préférentielle a celle de 'azote. La
ségrégation de |'azote n’est possible qu’une fois la solution solide en carbone épuisée.
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Le graphique (b) présente I'exces total sur les dislocations en fonction de la densité de
dislocations, pour les trois couples de concentration considérés. Pour les densités de
dislocations inférieures a 10* m™, les excés sont égaux. Cela s’explique par la ségrégation du
carbone, ici indépendante de la teneur en azote libre. Cependant, lorsque la densité de
dislocations augmente, une plus faible teneur en azote libre conduit a un excés total qui
diminue plus rapidement. En effet, il y a moins d’azote disponible pour ségréger. On
comprend alors mieux l'effet positif du traitement thermique de détensionnement. La
précipitation de |'azote libre permet de diminuer I'excés total lorsque la densité de
dislocations augmente. Il en résulte alors une moindre sensibilité au vieillissement sous
déformation.
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V. Synthese

Ce chapitre aura permis de mettre en évidence la sensibilité au vieillissement sous
déformation des soudures de I'étude, caractérisée par une inversion de Rm lors d’essais de
traction a 300°C par rapport aux essais de référence a température ambiante. L’analyse fine
des courbes de traction permet de déceler certains éléments a l'origine du vieillissement
sous déformation. On remarque ainsi une forte augmentation de I'écrouissage dans le cas
des échantillons les plus sensibles au VSD. Cette hausse de I'écrouissage traduit une
modification significative des propriétés d’écoulement plastique du matériau étudié.

Les courbes de traction et d’écrouissage ont été modélisées en utilisant le modele de Kocks-
Mecking, en ne considérant qu’une unique densité de dislocations et deux parameétres
« matériaux », K; et K;, traduisant respectivement le stockage et la restauration dynamique
des dislocations. L’application du modele montre ainsi que I'augmentation de |'écrouissage,
I'inversion de Rm et plus généralement la sensibilité au VSD s’expliquent par une diminution
de la restauration dynamique lors des essais de traction a 300 °C, toutes choses étant égales
par ailleurs.

Un modele couplant écrouissage et vieillissement sous déformation permet de quantifier
I'effet de la teneur en azote sur la sensibilité au VSD. Cet effet est trés important, méme
pour de faibles concentrations en azote libre. Ce second modele permet également de
comprendre pourquoi les matériaux contenant le plus d’azote libre sont a la fois plus
résistantes et plus ductiles. Le VSD entraine une augmentation de I’écrouissage, a I'origine
d’une augmentation concomitante de I'allongement uniforme et de la résistance mécanique.

Des observations MET sur les échantillons rompus en traction confirment I'augmentation
plus prononcée de la densité de dislocations apres une déformation plastique a 300 °C,
résultant de la diminution de la restauration dynamique.

Les soudures ont finalement été étudiées par des essais de traction in-situ au MET, a
différentes températures. Les caractérisations a température ambiante montrent une
dynamique singuliére des dislocations, par avalanches. Aucun mouvement de dislocations
n’est observé jusqu’a ce que la contrainte devienne suffisante pour activer une source de
Frank-Read, émettant une « avalanche » de dislocations, qui porte une importante
déformation. Une fois les dislocations libérées de leur ancrage, la déformation plastique suit
les mécanismes habituels.

Cependant, lors de déformations a des températures comprises entre 150 et 350 °C, la
dynamique des dislocations a lieu exclusivement par avalanches, en raison de la ségrégation
des interstitiels sur les dislocations au cours de I'essai. Il faut atteindre des températures
élevées, de I'ordre de 550 °C pour retrouver la dynamique habituelle des dislocations. Ainsi,
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il a été clairement démontré que la ségrégation des interstitiels sur les dislocations est a
I'origine du vieillissement sous déformation.

La seconde partie du chapitre était dédiée a la compréhension des roles respectifs du
carbone et de I'azote. La ségrégation de C et N sur les dislocations a été modélisée en
s’appuyant sur le modéle de MclLean, modifié par Guttman, pour exprimer la ségrégation
compétitive des deux especes chimiques sur les dislocations, a I'équilibre et en tenant
compte de la déplétion de la solution solide par la ségrégation.

Les résultats montrent une forte sensibilité aux énergies de ségrégation entrées dans le
modele. Celles-ci ont été ajustées en s’appuyant sur les données disponibles dans la
littérature, qui suggérent une énergie de ségrégation plus importante du carbone que de
I'azote. Le modéle permet également de calculer les excés de carbone et d’azote sur les
dislocations, en fonction de la densité de dislocations. Considérant la plus forte énergie de
ségrégation du carbone, on anticipe alors une forte ségrégation du carbone pour les faibles
densités de dislocations. Une fois la solution solide en carbone déplétée par la ségrégation,
on observe une augmentation de I'excés en azote, jusqu’a ce que la présence d’azote libre
dans la matrice soit épuisée par la ségrégation.

On comprend ainsi pourquoi I'azote semble jouer un réle primordial, plus important que le
carbone, dans la sensibilité au VSD des soudures en acier C-Mn. Quelle que soit la
température de détensionnement, le carbone précipite aisément avec le fer, si bien que la
concentration de carbone en solution solide est toujours relativement faible, de I'ordre de
100 & 200 ppm.at. Une densité de dislocations de 'ordre de 1.10™ m™ est suffisante pour
significativement dépléter la solution solide en carbone, c’est-a-dire la densité de
dislocations classiqguement observée dans des joints soudés. Si I'on écrouit la soudure, la
densité de dislocations va augmenter. Le carbone étant déja ségrégé sur les dislocations, il
ne peut plus entrainer de vieillissement sous déformation. Ainsi, il ne reste, s’il n’est pas déja
précipité, que l'azote pour ségréger sur les dislocations et produire ce phénomeéne de
vieillissement sous déformation, entrainant potentiellement une fragilisation et un
durcissement.
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Cette these avait pour objectif d’étudier et comprendre les mécanismes élémentaires du
vieillissement sous déformation, phénoméne observé dans des soudures en acier C-Mn du
circuit secondaire de I'EPR, en s’appuyant sur l'apport de nouvelles techniques
expérimentales. En effet, le vieillissement sous déformation avait été largement étudié des
années 1950 a 1980, mais le besoin de renouveler le parc nucléaire francais relance les
études a ce sujet. Différentes questions restaient en suspens dans la littérature scientifique
dédiée au vieillissement sous déformation :

- L'augmentation de Rm a chaud, critére de sensibilité au VSD, est largement attribuée
a la ségrégation des interstitiels sur les dislocations. Quels sont les mécanismes a
I'origine de cette augmentation de Rm a 300 °C ? Peut-on totalement exclure les
phénomenes de précipitation lors des essais a 300 °C ?

- De nombreuses études pointent indirectement le réle majeur de l'azote sur la
sensibilité au VSD. Cet élément ségrege-t-il bien sur les dislocations ? Peut-on
négliger les effets du carbone ?

- Les traitements thermiques de détensionnement (TTD), réalisés entre 500 et 600 °C,
sont efficaces pour réduire I'augmentation de Rm a chaud, donc la sensibilité au VSD.
Ils permettraient de précipiter une partie de I'azote libre. Cependant, en I'absence
d’éléments nitrurigénes dans I'alliage, quel élément chimique permet de précipiter
I'azote en solution ? Finalement, est-ce bien la précipitation de |'azote au cours des
TTD qui est a l'origine de la réduction de la sensibilité au VSD ?

Caractérisations microstructurales des soudures et effets des TTD :

Les soudures sont étudiées dans trois états thermiques distincts : 'une est brute de
soudage, les deux autres sont traitées thermiquement, soit a 500 °C (TTD 500) soit a 590 °C
(TTD 590). Les TTD ne modifient pas la microstructure, qui est composée d’un mélange de
ferrite aciculaire avec de la ferrite pro-eutectoide aux anciens joints de grain austénitiques
(structure brute de solidification) et de ferrite polygonale (structure ré-austénitisée).
Indépendamment des TTD et des microstructures étudiées, la densité de dislocation est de
I'ordre de 10" m™, valeur habituelle dans des soudures en raison de I'écrouissage généré
par les importants gradients thermiques.

Dans I'état brut de soudage, on observe de la cémentite aux joints de grain, ainsi que des
carbonitrures de fer-manganése, trés probablement des carbonitrures €. Une partie du
carbone et de l'azote est déja précipitée lors des opérations de soudage. On remarque
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également que I'azote précipite avec les traces de vanadium en solution solide pour former
des nitrures de vanadium VN, a I'état brut de soudage. Des estimations faites a partir des
mesures de frottement intérieur supposent qu’approximativement 150 ppm.at d’azote sont
en solution solide.

Le TTD 500 entraine une dissolution des carbonitrures €. Cela conduit a un rejet d’azote et
de carbone en solution solide. Le carbone ainsi rejeté précipite avec le fer pour former de la
cémentite. Le manganése contenu dans les carbonitrures € (dissous lors du TTD 500) n’est
pas mobile a cette température. Il sert de sites de germination pour des nitrures de
manganese a’’-(Fe,Mn)sN,. Cependant, leur croissance est limitée par la diffusion du
manganese. Ce traitement thermique est sans effet sur la précipitation des nitrures de
vanadium VN. Globalement, le TTD 500 rejette de I'azote en solution solide, dont la teneur
est estimée a 450 ppm.at soit trois fois plus que pour I'état brut de soudage.

Le TTD 590 entraine également une dissolution des carbonitrures €, mais la température de
traitement plus élevée permet une croissance de nitrures de manganése a’’-(Fe,Mn)ysN,.
Dans le méme temps, on observe une précipitation supplémentaire des nitrures de
vanadium VN, qui semble étre dans une phase de germination. La densité de précipités est
plus élevée que dans I'état brut de soudage, mais les précipités sont de méme taille. Enfin,
nos résultats mettent en évidence une croissance puis une coalescence de la cémentite au
cours de ce traitement thermique. Le TTD 590 conduit a précipiter une partie de |'azote en
solution solide. Il en resterait approximativement 75 ppm.at, moitié moins que dans |'état
brut de soudage.

Nous apportons ainsi de nouveaux résultats concernant la précipitation de I'azote, en
I'absence d’éléments nitrurigénes dans les soudures. Cela permet de répondre a une
guestion restée ouverte dans la littérature, au sujet de I'effet positif du manganése sur la
réduction de la sensibilité au VSD. Nos résultats prouvent que le manganése permet de
précipiter une partie de I'azote libre lors des traitements thermiques de détensionnement.

Propriétés mécaniques des soudures et mécanismes élémentaires du VSD :

Les propriétés mécaniques des soudures sont caractérisées par des essais de traction
a 20°C et 300°C, ainsi que des essais Charpy-V. Les propriétés de traction a 20 °C sont
identiques entre le brut de soudage et le TTD 500, tandis que le TTD 590 conduit a un
adoucissement d’environ 50 MPa. Lors des essais a 300 °C, tous les échantillons présentent
une augmentation de Rm par rapport aux essais a température ambiante. On parle
d’inversion de Rm, signe caractéristique de la sensibilité au VSD. Etonnamment, les
propriétés de traction a 300 °C sont a nouveau identiques entre le brut de soudage et le TTD
500, malgré la différence significative de teneur en azote entre ces deux états. En revanche,
I'inversion de Rm est moins forte apres TTD 590, signe que ce traitement conduit a réduire la
sensibilité au VSD. Les essais Charpy-V ne montrent pas de différence significative de la
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température de transition ductile-fragile entre le brut de soudage et le TTD 500, malgré le
rejet d’azote en solution solide. Le TTD 590 est moins fragile, sa température de transition
est abaissée d’environ 15 °C.

L'analyse des courbes de traction des soudures de I'étude montre un fort accroissement de
I’écrouissage lors des essais a 300 °C par rapport a la température ambiante. Cela traduit
une plus forte augmentation des obstacles au mouvement des dislocations au cours de la
déformation plastique. Le modele de Kocks-Mecking est appliqué pour modéliser les courbes
de traction et d’écrouissage. Il met en évidence, de maniére contre-intuitive, une diminution
de la restauration dynamique a chaud, en présence d’azote libre, a I'origine de
I’'augmentation de I'écrouissage.

Ainsi, lors d’un essai de traction a 300 °C sur un matériau sensible au VSD, les dislocations
arrétées sur un obstacle (précipités, dislocations de la forét) ont une probabilité plus faible
de se remettre en mouvement ou de s’annihiler deux a deux avec une dislocation de signe
opposée, en raison de la ségrégation des interstitiels qui entrave la remise en mouvement
de la dislocation arrétée. Pour poursuivre la déformation plastique, il est alors nécessaire de
produire de nouvelles dislocations, puisque les dislocations ancrées par les interstitiels ne
peuvent pas ou peu se remettre en mouvement. |l en résulte une augmentation plus
importante de la densité de dislocations lors d’une déformation a 300 °C par rapport a une
déformation a température ambiante.

Nos observations MET sur les soudures de I'étude rompues en traction a 20 °C et 300 °C
confirment cette augmentation plus importante de la densité de dislocations a chaud. De
fait, le nombre d’obstacles au mouvement des dislocations est plus important a 300 °C, ce
qui expligue la hausse de I'écrouissage observé sur les courbes de traction. Par ailleurs, des
essais de traction in-situ au MET réalisés sur les soudures de I'étude a des températures
comprises entre 150 et 350 °C mettent en évidence une modification de la dynamique des
dislocations. Le mécanisme habituel, composé d’un temps de vol entre les obstacles et d’un
temps d’arrét nécessaire au franchissement des obstacles, n’est pas observé aux basses
températures. Nous montrons que les dislocations se déplacent par avalanches brutales,
dans lesquelles le mouvement individuel des dislocations ne peut pas étre résolu. Ce
mécanisme de déformation est caractéristique d’un matériau sensible au VSD.

Avant cette these, il était supposé, au sein de Framatome, qu’au cours d’'une déformation
plastique aux environs de 200-300 °C, les atomes interstitiels sont en compétition de
mobilité avec les dislocations. Il en résulterait une succession « d’ancrages-désancrages »
des dislocations a l'origine de I'augmentation de la contrainte d’écoulement ainsi que de
I'effet PLC lorsque la mobilité des interstitiels est trés proche de celle des dislocations. Nos
résultats montrent que ce mécanisme peut exister, mais n’est pas suffisant pour expliquer
'ensemble des phénomeénes observés, notamment I'augmentation de I"écrouissage. Ce
phénomene est spécifique aux conditions de I'étude: les soudures présentent une
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importante densité de dislocations initiale ainsi qu’une forte concentration d’azote en
solution solide.

Par ailleurs, nous expliquons un résultat surprenant : les soudures sensibles au VSD sont a la
fois plus résistantes et plus ductiles a 300 °C. Ce constat est lié¢ a I'augmentation de
I’écrouissage décrite dans le paragraphe précédent. L'allongement uniforme est atteint au
critére de Considere : le moment ol I'écrouissage 6 est égal a la contrainte o. L'écrouissage
étant plus important a chaud, le critere de Considére est atteint pour des valeurs
d’allongement plus élevées, d’ou le gain de ductilité, et des valeurs de contrainte plus

élevées, d’ou le gain de résistance.

Il semblerait ainsi que le VSD, et donc la teneur en interstitiels libres, puisse étre bénéfique
pour les propriétés de traction des matériaux. L'intensité de ce phénomeéne repose sur la
combinaison de deux facteurs spécifiques aux soudures de I'étude : une importante densité
de dislocations initiale et une forte teneur en azote libre. Cependant, les essais de résilience
tendent a montrer que la réduction de la teneur en azote libre abaisse la température de
transition ductile-fragile des soudures.

Réle prépondérant de I'azote sur la sensibilité au VSD :

Il est couramment admis dans la littérature que l'azote libre joue un role
prépondérant par rapport au carbone sur la sensibilité au VSD. Afin de quantifier I'effet de la
teneur en azote libre sur la diminution de la restauration dynamique a chaud, donc la
sensibilité au VSD, un modele original est développé, basé sur celui de Kocks-Mecking. Ce
nouveau modele tient compte de I'effet de la température sur I'adoucissement habituel du
matériau ainsi que du réle de I'azote libre sur la sensibilité au VSD. Nous montrons que
I'azote a un fort effet sur la baisse de la restauration dynamique, bien qu’il sature
rapidement. Nous expliquons ainsi un résultat surprenant : le rejet d’azote en solution solide
lors du traitement thermique de détensionnement a 500 °C ne modifie pas la sensibilité au
VSD du matériau, par rapport a I’état brut de soudage.

Nous présentons un résultat de sonde atomique qui met clairement en évidence la
ségrégation du l'azote sur une dislocation. Du manganése et du carbone sont également
ségrégés. Cela confirme le réle de I'azote sur la sensibilité au VSD, cet élément ségrege bien
sur les dislocations. Nous avons alors modélisé la ségrégation compétitive de C et N sur les
dislocations pour étudier I'effet relatif de chaque élément. Les résultats tendent a montrer
gue la ségrégation de C est plus favorable que celle de N. Cependant, la teneur en carbone
libre est bien plus faible que celle de I'azote libre. Ainsi, la solution solide en carbone est
rapidement déplétée par la ségrégation, notamment si la densité de dislocations augmente
en raison d’'une déformation plastique. Dans ce cas, la ségrégation de l'azote devient
prépondérante et reste importante, y compris pour de fortes densités de dislocations, en
raison de la forte concentration d’azote en solution solide. On comprend alors le mécanisme
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par lequel les traitements thermiques de détensionnement parviennent a réduire la
sensibilité au VSD : ils réduisent la teneur en azote libre.

En conclusion, cette thése a permis d’apporter des éclairages sur les mécanismes
élémentaires du vieillissement sous déformation des soudures en acier C-Mn du circuit
secondaire de I'EPR. Il apparait ainsi qu’une conséquence forte du VSD est I'augmentation de
I’écrouissage a chaud, phénomene particulier, qui conduit dans les conditions de I'étude a
augmenter simultanément la résistance mécanique et Il'allongement uniforme. Cette
amélioration des propriétés de traction a 300 °C en présence d’azote libre semble cependant
conduire a une légere dégradation des propriétés de résilience des soudures. Nos résultats
confirment également le role prépondérant de I'azote sur la sensibilité au VSD, en raison de
sa plus forte concentration en solution solide. Le meilleur moyen pour se prémunir du VSD
est de réaliser des soudures d’une grande qualité, dont le bain de fusion ne s’enrichira pas
ou peu en azote. Il est tout de méme possible de précipiter une partie de I'azote lors des
traitements thermiques de détensionnement grace a la présence de manganese dans
I'alliage. Cependant, ces travaux de thése ont soulevé d’autres questions et problématiques,
gu’il serait intéressant d’étudier.

Perspectives :

Dans un premier temps, une unique dislocation a été observée en sonde atomique au
cours de cette these, sur un total de 200 volumes SAT analysés, soit environ 850 millions
d’atomes collectés. Une revue de littérature approfondie concernant I'étude par sonde
atomique de la ségrégation du carbone et de I'azote sur les dislocations dans les aciers
semble indiquer que la ségrégation de C et N est difficilement observable en I'absence de
Mo dans l'alliage. Nos résultats montrent qu’approximativement 45 % des volumes SAT
analysés dans le cadre de cette thése présente une teneur en carbone et/ou en azote 5a 6
fois supérieure a la valeur attendue en solution solide. Cette étude de la ségrégation de C et
N sur les dislocations devrait étre poursuivie, notamment en s’intéressant aux éventuelles
interactions Mo-C et Mo-N et en poursuivant la réalisation d’analyses couplées SAT/MET sur
une méme pointe. Des analyses SAT en mode laser pourraient également étre réalisées, afin
de réduire le champ électrique appliqué a la pointe SAT. Par ailleurs, I'étude d’alliages
modeles binaires (Fe-C et Fe-N) et ternaires (ajout volontaire de Mo ou de Mn) de
composition chimique connue et homogene permettrait de confirmer les résultats du
modele concernant la ségrégation compétitive de C et N sur les dislocations, ainsi que
d’apporter des éléments de réponse quant au réle des éléments d’alliage sur la détection de
la ségrégation en SAT.

Par ailleurs, la détection de I'azote en solution solide dans les aciers de I'étude, contenant du
silicium, a été rendue possible par I'optimisation des conditions expérimentales. Il subsiste
une inadéquation quantitative entre les mesures faites par SAT et par frottement intérieur,
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bien que les tendances qualitatives soient les mémes. Cet écart peut provenir de la
problématique soulevée dans le paragraphe précédent: il se pourrait que la « solution
solide » quantifiée en SAT soit en fait impactée par la ségrégation de C et N sur les
dislocations, non détectée. Résoudre la problématique précédente, concernant Ia
ségrégation, permettrait aussi de quantifier C et N en solution solide avec la sonde
atomique. Dans ce cadre, 'utilisation d’alliages modeéles binaires et ternaires permettrait de
calibrer les mesures SAT et le frottement intérieur pour améliorer la quantification de 'azote
en solution solide dans les aciers. De plus, I'’étude d’alliages modéles contenant du Mn ou du
Mo serait utile pour étudier leurs effets sur les spectres de frottement intérieur. Il est en
effet connu que ces éléments d’alliage modifient la forme des spectres en présence d’azote
ou de carbone en solution solide, complexifiant encore les mesures de C et N en solution
solide. Enfin, la possibilité de quantifier précisément la teneur en azote libre dans les
soudures couplée a I'étude d’alliages modéles permettrait d’améliorer le modele décrivant
I'effet de I'azote libre sur la sensibilité au VSD.

Nous avons montré que l'azote précipite au cours des traitements thermiques de
détensionnement pour former des nitrures de vanadium ainsi que des nitrures de
manganeése a’’-(Fe,Mn)gN,. Il serait intéressant d’étudier la cinétique de cette précipitation
pour maitriser la teneur en azote en solution solide restante apres TTD et optimiser le
compromis entre propriétés de traction et propriétés de résilience. On pourrait également
étudier l'effet d’un ajout de molybdéene (cas d’un acier faiblement allié), sur cette
précipitation. Observe-t-on toujours des nitrures de manganése en présence de
molybdene ? La cinétique est-elle modifiée ? Par ailleurs, le role de cette précipitation sur les
propriétés mécaniques n’est pas établi. La formation de précipités peut étre durcissante
et/ou fragilisante, tandis que la déplétion de la solution solide conduira a un adoucissement
et un gain de ductilité, a température ambiante. La relation microstructure-propriétés
pourrait donc étre étudiée en tenant compte de I'impact de la précipitation des nitrures sur
les propriétés de traction a 20 °C et 300 °C, ainsi que sur les propriétés de résilience.

Enfin, cette these s’est largement intéressée aux propriétés de traction et aux mécanismes
de 'augmentation de Rm a 300 °C. En effet, I'inversion de Rm est un critere de la sensibilité
au VSD. Cependant, les propriétés de résilience sont un des criteres de dimensionnement
des soudures du circuit secondaire de I'EPR. Il est alors nécessaire d’étudier et de
comprendre les effets du vieillissement sous déformation sur les propriétés de résilience et
plus spécifiquement le décalage de la température de transition ductile-fragile des soudures
apres écrouissage et vieillissement. Empiriquement, il est connu de Framatome qu’une forte
inversion de Rm traduit une forte fragilisation apres écrouissage et vieillissement des
soudures. Ce lien, empirique, est mal connu et doit étre étudié plus en détails.

De maniere plus générale, les résultats obtenus et présentés dans cette thése sont
spécifiques aux soudures en acier C-Mn. lls ne peuvent pas étre transposés a d’autres
matériaux, méme de composition trés proche, sans s’étre assuré que les caractéristiques des
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matériaux soient les mémes. Ainsi, 'augmentation concomitante de la résistance mécanique
et de l'allongement uniforme a 300 °C repose notamment sur une forte densité initiale de
dislocations et une forte teneur en azote libre. La forte densité de dislocations initiale
s’explique par les opérations de soudage, tandis que la forte teneur en azote libre s’explique
par I'absence d’éléments d’alliages a fort pouvoir nitrurigéne. Il serait ainsi intéressant de
compléter cette étude des mécanismes élémentaires du VSD en s’intéressant a des soudures
réalisées avec d’autres familles d’aciers, tels que les aciers faiblement alliés ou aux aciers C-
Mn dans d’autres conditions : métaux de base ou zones affectées thermiquement.
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A. Critere de Considere

Le critere de Considéere permet de déterminer la valeur de l'allongement uniforme ¢, a
I'instant ou le matériau entre dans le domaine de la striction. A cet instant, la déformation
n’est plus homogeéne et se localise en un endroit de I'éprouvette de traction.

Le critere de Considére stipule que [l'allongement uniforme est atteint lorsque
I'augmentation de contrainte est permise uniquement par la diminution locale de la section
de I'éprouvette, sans augmenter la force. On a alors :

dF =0

Or, la force appliquée est égale a la contrainte multipliée par la section de I'éprouvette :

F = a§
On peut alors écrire :

dF = Sdo+0dS =0

Soit :

La déformation plastique intervient a volume constant, si bien que le produit de la longueur |
de I'éprouvette par sa section S est constant :

Sl = cste
En dérivant cette expression, on obtient :
ldS+Sdl=0
as dl
S 1
On peut alors écrire :
do dl
—=—=ds¢
o l

Avec € la déformation plastique.
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Onadonc:
do _

=-=0

o

Le critéere de Considere définit donc que l'allongement uniforme €u est atteint lorsque la
valeur de la contrainte o est égale a I'écrouissage 6.
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B. Modele de Kocks-Mecking

Le modele de Kocks-Mecking traduit la variation de la densité de dislocations p avec la
déformation . Combiné a la loi de Taylor, il permet de décrire I’écrouissage 8 en fonction de
la contrainte d’écoulement o d’'un matériau. Il est également possible de déterminer
I'expression de la contrainte o en fonction de la déformation €, donc de modéliser les
courbes de traction d’un matériau, dans le domaine plastique.

La loi de Taylor permet d’écrire :
o= 0y + MaGb\/,E

Avec 0p la contribution a la contrainte de I'ensemble des parameétres microstructuraux
(friction de réseau, taille de grains, solution solide, précipitation), M le facteur de Taylor, a la
force d’interaction entre dislocations, G le module de cisaillement, b le vecteur de Burgers et
p la densité de dislocations.

Le modeéle de Kocks-Mecking s’écrit ainsi :

dp Mk1

\/_ Mk,p

Description de I’écrouissage :

L’écrouissage 6 correspond a la dérivée de la contrainte par rapport a la déformation. On a :

_do _do dp
T de dp ds
D’aprées le modele de Kocks-Mecking :
dp Mk1

\/_ Mk,p

Et d’aprés la loi de Taylor :
o= 0y+ MaGb\/E

do _ MaGb

dp~ 2./p

Onadonc:

MaGb

Mk

233



M?aGk, Mk
= 5 1 ZZ*MaGb\/E

Finalement :

_ M?aGk, Mk,
2 2

(o —0ay)

L’écrouissage 0 varie linéairement avec la contrainte d’écoulement (o-0p), selon une pente
de valeur -MK,/2. L’ordonnée a l'origine vaut M?aGK1/2.

Description de la contrainte :

Le modele de Kocks-Mecking s’écrit :

Mk,

5 p(e)* =0

p'(e) + Mk,p(e) —

Il s’agit d’une équation différentielle de Bernoulli, ou I’exposant y vaut 0,5.

On divise I'ensemble des membres de I'équation par pl/2 :

P’ 5 Mkl_
pos + Mhkap® == =

On pose alors la fonction z(g) telle que :

z(e) = p(e)®?

2p(e)0®
L’équation de Bernoulli devient alors :
Mk,
27" + Mk,z — = 0
. Mk, Mk,
R R T
La solution homogéne de cette équation est :
Mk,
Zy = C*exp(— > e)
Une solution particulére est :
= bk,
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La solution générale s’écrit donc :

c ( Mk, >+ ky
= * —_ S
z exp 5 € b,
Soit :
\/_ c ( Mk, >+ ky
= * —_—
p FPAT 727 %) T bk,

Lorsque la déformation plastique € est nulle, la densité de dislocations p est égale a la
densité de dislocations initiale pp. On a donc :

N 0)=C ( Mic; 0)+ k1
= = * —_ * -
p(e =0) exp 5 bk,
\/_—C+£
pO_ bkz

ky

C = \/,D_O—b—kz

On écrit finalement :

k, Mk, k,
VP = (ﬁ‘b—kz)*exp(‘—z E)+b_k2

En combinant cette équation a la loi de Taylor, on obtient finalement I'expression de la
contrainte o en fonction de la déformation plastique € :

kl Mkz kl
o= g+ MaGb [<‘/%_b_k2> * exp (—Tg>+b_kz
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