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INTRODUCTION

Introduction

L’intérét scientifique pour la ségrégation interéde est relativement récent puisque les
premiers travaux d'envergure sur le sujet n’ont gtibliés par Donald McLean qu’en
1957 [1]. Actuellement, ainsi que nous le développs plus loin, nous disposons de bonnes
connaissances concernant ce phénomene dans séosriéquilibre, c'est-a-dire en cours
de recuit. Cependant, les mécanismes et les adiastignis en jeux demeurent encore mal
connus,a fortiori en ce qui concerne la ségrégation hors d’équilibegtek a récemment
souligné dans I'un de ses ouvrages le manque deédersur la ségrégation dans les métaux
déformés [2]. C’est pourquoi nous proposons ici ramus intéresser a la ségrégation
interfaciale, en particulier en cours de déformmgtien étudiant pour cela le systéme modele

nickel — soufre.

Il s’agit d’'une étude essentiellement fondamentakant a comprendre un phénomeéne
élémentaire, néanmoins elle s’inscrit fortementsdén contexte économique et industriel

actuel.

Economique en premier lieu, car le nickel est uénu dont le prix est éleveé, son cours
moyen de mai 2012 étant de 13 600 € la tonne [@ €quivaut a 2,2 fois le cours du cuivre
a la méme date [3], ce dernier étant réputé pouchsaté. Le nickel entrant a hauteur
d’environ 10% dans les aciers inoxydables classiqagela explique en partie sa grande
attractivité et donc son prix élevé. Il faut egadgrprendre en compte le fait que le nickel est

également nécessaire a beaucoup d’alliages te@sjiqu citera notamment I'lnvar™ ou les
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superalliages. Ces alliages générant une fortaivajeutée, cela augmente d’autant la valeur

du nickel lui-méme.

Contexte industriel également, car la ségrégatamélarée du soufre dans le nickel est mise
en cause notamment dans la fissuration de lingetsidkel allié ou non. En cours de

réchauffage, ces lingots de plusieurs tonnes pedissarer sur toute leur hauteur. Il est alors
nécessaire de fondre a nouveau le métal, causasiraadt trés important pour I'entreprise

qui y serait confrontée. Ce phénomene, attribuéeafarte concentration du soufre dans les
joints de grain, survient a des cinétiqgues extréergnélevées que rien dans la littérature, a
I'heure actuelle, ne permet d’expliquer. Ce conatan partie été a l'origine de I'étude que

Nnous nous apprétons a présenter.

Nous commencerons, de maniére assez habituelleyngarevue de la bibliographie. Nous
introduirons au préalable les notions et termeessaires par la suite avant de présenter la
ségrégation d’équilibre telle qu’elle figure dares ltravaux publiés. Nous terminerons ce

premier paragraphe par un état de I'art conceriaasggrégation hors d’équilibre.

Le chapitre suivant sera consacré a la descripgsmmatériaux et techniques expérimentales.
Le matériau utilisé au cours de cette étude serat@énsi que les conditions mises en ceuvre
pour obtenir les niveaux de ségrégation visés, lpsislétails des méthodes d’analyses mises

en ceuvre seront présentés.

La section suivante du document détaille les rauixpérimentaux que nous avons obtenus.
Les premiers résultats concernent I'étude de laégagjon d’équilibre avec I'obtention de
cinétiques de ségrégation interfaciale a deux teatypes (550°C et 750°C) ainsi que la
mesure du taux de ségrégation a I'équilibre apres tecuits menés a différentes
températures. Nous en déduirons plusieurs parasriieemodynamiques propres au systéeme
nickel-soufre. Nous présenterons également lesltaésuobtenus sur des échantillons
déformés & chaud & la température de 550°C etdasei de déformation de 3,819". La
conduite d’'une deuxiéme série de mesures, & 55@°G,%10°s" a pour objectif de
déterminer I'influence de la vitesse de déformatidne derniere campagne de mesures apres
des compressions effectuées a 450°C nous pernmastrdiscuter de linfluence de la
température sur la ségrégation interfaciale dureouflous inclurons également dans la

discussion des résultats obtenus sur des échastidiéformés a température ambiante.

Dans une quatrieme partie, nous exposerons deuxthgges de mécanisme pouvant
expliquer la ségrégation interfaciale en cours é@rdhation a chaud. La premiéere considere
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gue les dislocations agissent comme des courtsisrde diffusion, la seconde privilégie le
réle joué par les lacunes en sursaturation indyiggd’action conjointe de la déformation et
de la température. Ces deux modeles seront coafantnos résultats expérimentaux afin

d’en vérifier la pertinence.

Le dernier chapitre nous permettra de réunir Iesltéts obtenus au cours de cette étude pour
établir une conclusion et donner un apercu desppetives ouvertes par nos travaux pour

approfondir le sujet.




ELEMENTS DE BIBLIOGRAPHIE

Chapitre 1

Eléments de bibliographie

1.1. Structure des métaux réels

Dans un métal idéal, les atomes sont ordonnés igement: un méme motif
cristallographique se répete a l'identique et afilii dans toutes les directions de I'espace.
Dans la réalité il en va difféeremment, ne seraigae par la présence de surfadds avant-
propos sur la microstructure des métaux réels seutble utile afin d’'introduire un certain

nombre de notions nécessaires pour la suite de Baide. Les termes soulignés renvoient a

la Figure 1.
Surface o Ségrégation
o superficielle
Atome du métal 8
8 Soluté
Di IIacutr?e o Ségrégation
ISlocation 88 intergraTnuIair_ _
Q0 Soluté interstitiel
o0

Soluté

Joint de grain substitutionne

Figure 1 : Schématisation de la microstructure d’'unmétal réel

Dans la grande majorité des cas, un métal est pstightin : il est formé de plusieurs grains.
Un grain se définit comme un volume ayant une méme oriemtatristalline, comme
représenté en bleu ou en vert sur la Figure 1.0b& zjui sépare deux grains, de méme nature

ou non, est appelée joint de grain
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De plus, la microstructure d’'un métal réel est rfiédien fonction de son histoire thermique
et mécanique. Ainsi, la déformation plastique denstal se traduit par I'apparition de
dislocations Il se peut également, la encore en fonction degpératures et déformations
subies, qu'un emplacement du réseau cristallinvsdé : c’est une lacuné.es dislocations et
les lacunes pouvant avoir un role primordial dansdgrégation, les paragraphes 1.1.1 et 1.1.2

détaillent leurs modes de production, déplacemeamihilation.

Enfin, un métal réel ne peut quasiment jamais @taement pur : il contient des éléments
étrangers en faible quantité qu’'on appelle dest&slCes solutés peuvent se répartir en deux

catégories :

- Especes volontairement présentes: il s'agit d'élés d’addition ajoutés (ou
laissés) pour leurs propriétés chimiques, physiquemétallurgiques. Par exemple
un ajout de molybdéne dans un acier inoxydable gedaugmenter sa résistance a
la corrosion marine ;

- Impuretés : ce sont des espéces issues du minedhi cecyclage d’alliages et dont
I'élimination n'est pas — entierement — effectu@ipdes raisons qui peuvent étre
economiques ou technologiques, ou simplement pauéelles n'ont pas d'effet

négatif notable.

Ces solutés sont susceptibles de ségréger suntl$aces du métal, ce que nous allons

détailler dans le paragraphe 1.2.

1.1.1.Les dislocations

A I'échelle microscopique, la déformation d'un taiss’effectue par cisaillement, les plans
atomiques glissant les uns par rapport aux au@esnouvement provient d'une somme de
petits déplacements plutdt que du mouvement cdlleictoordonné de tous les atomes d’'un
plan. La contrainte de cisaillement introduit dansristal un défaut mobile appelé dislocation
(défaut linéaire) et le propage d’'un cété a l'autvecristal. La Figure 2 montre I'exemple de

la déformation d’un cristal par I'apparition etdéplacement d’une dislocation coin.

Cristal soumis a des Création et propagation d’une dislocation coin Cristal déformé

forces de cisailleme

Figure 2 : Exemple de déformation d’un cristal parcisaillement via une dislocation coin
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La déformation plastique du métal s’accompagne ditmee augmentation de la longueur de
dislocation par unité de volume, aussi appeléeitieds dislocation et notée La densité de
dislocation dans les métaux cubiques a faces @nfoéc) peut étre calculée en fonction de la

contrainte selon la relation proposée par Bailep[4

ac
p: Densité de dislocations ou longueur de dislocafianunité de volume [cA)
o: Contrainte subie par le matériau [Pa]
a: Constante voisine de 0,5
m : Facteur de Taylor (m=3,06 pour les métaux cfc)

b: Vecteur de Burger [cm]

V2 ) . .
b= a7 dans les métaux cfc, avec a le parametre de maille

(. Module de Coulomb [Pa]

Les dislocations forment donc des lignes dans l&mnaa. Ces lignes ne sont jamais parfaites,
elles présentent des crans a I'échelle atomiguipaappelégogs ainsi qu'il est représenté
sur la Figure 3. Ces crans peuvent étre le réstdtdtagitation thermique ou de I'interaction

de la dislocation avec une lacune ou une autreadisbn.

() (h

Figure 3 : Crans (jogs) sur une dislocation coin (eet sur une dislocation vis (b)

En se déplacant, les dislocations sont susceptitde®ncontrer des obstacles avec lesquels
elles vont interagir. Le franchissement des obstanEcessite une contrainte supplémentaire
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(force d’ « épinglage » ou d’ « ancrage ») par aapp celle permettant de vaincre les forces
de friction du cristal. Ces obstacles au déplaceénass dislocations provoquent le

durcissement des métaux.

Dans le cas ou une dislocation se retrouve épirgjiée deux obstacles, elle peut provoquer
la production de dislocations supplémentaires pamkécanisme dit de Frank-Read [6]

conduisant a leur multiplication. Ce mécanisme ast’origine du durcissement par

écrouissage.

Lorsqu’une dislocation en rencontre une autresdkbedent a s’enchevétrer et forment alors
des « parois » définissant des « cellules » qui des zones ne contenant quasiment pas de
dislocations. Ceci peut étre observé entre autiesnicroscopie a transmission, comme dans
'exemple donné sur la Figure 4. Les dislocatioeséarrangent pour former un réseau 3D

dans la matiére. Ce mécanisme est parfois apgedéygonisation ».

Figure 4 : Microstructure d'un échantillon de nickel déformé a température ambiante et observé en

microscopie en transmission [7]

1.1.2.Les lacunes

Une lacune peut étre induite par la températureéwa provoquée par déformation ou
irradiation du matériau. On distinguera donc lesuihes d’origine thermique, ou d’équilibre,
des lacunes en exces. Nous allons détailler icirledes de production et d’annihilation de
lacunes et introduire les équations permettant tdidb la concentration en lacunes en
fonction du cycle thermomécanique subi par un éillan L'irradiation n’intervenant pas

dans nos travaux, nous ne développerons pas ceigoin




ELEMENTS DE BIBLIOGRAPHIE

1.1.2.1. Lacunes thermiques

La concentration de lacunes en équilibre thermiqméeqéq, est obtenue par la relation

, -GF
céi= ex;{ kTI j Eq. 2

C: Concentration lacunaire d’équilibre [fraction atoque]

suivante [8] :

G : Energie de formation des lacunes [eV]
k: Constante de Boltzmann = 8,6171€V.K"
T: Température [K]

La valeur deG dans le nickel a été mesurée plusieurs fois darittérature avec des
résultats compris entre 1,35 et 1,8 eV [9-14]. Nmiendrons la valeur moyenne de 1,6 eV.
Nous obtenons une fraction de lacunes d’'équililieegt comprise entre THa I'ambiante et

10° lacunes par atomes prés de la température denfusio

1.1.2.2. Sources et puits

Les lacunes peuvent étre générées ou annihilédessimterfaces (surfaces, joints de grains)
et sur les dislocations. Lorsqu’'un atome voisintsale son site vers celui de la lacune, cela
égquivaut a un déplacement de la lacune en senss@éveorsqu’une lacune arrive sur une

interface, elle est annihilée, comme représentdasbigure 5. Les étapes décrites ci-dessous
peuvent bien évidemment se dérouler en sens invereeoquant alors I'apparition d’'une

nouvelle lacune dans le matériau.

O ©O000 00 O ©000 00 O 000 00 O o000 o0
000000000 000000000 00000 900 000000000
000000000 00000 9OO 000000600 000000000
00000 000 000000000 000000000 000000000
000000000 000000000 000000000 000000000

000000000 000000000 000000000 000000000

Lacune dans le matériau Migrations d’atomes voisins = sauts de la lacune  Annihilation de la lacur
sur la surfac

Figure 5 : Exemple de mode de déplacement et d'arniliation de lacunes
L’apparition de nouvelles lacunes peut égalemenmt lgte aux dislocations. Dislocations et

lacunes sont tres liées, les mouvements des presngEuvant provoquer I'apparition ou la

disparition des secondes, comme il est représanié Figure 6.
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Emission d’une lacune et « descente » de la distota

000000000 000000000 000000000
000000000 000000000 000000000
O000POOOO 000000000 000000000
O000POOO0O 0000P@OOOO 0000QOO000
000 000 0000 000 Q000@RO 00
O 0000000 O 00 000 O 00 000

O 0000000 O 0000000 O 0000000

Elimination d’'une lacune et « montée » de la distmmn l Dislocation

Figure 6 : Relation entre la descente (montée) d'endislocation et I'émission (élimination) d'une laone

A I'équilibre la concentration en lacunes est cansd. Cela signifie que les deux

mécanismes, création et annihilation, se produsest la méme fréequence.

1.1.2.3. Lacunes de déformation

La déformation plastique d’un métal conduit a ladurction de lacunes en excés, par deux
phénomenes distincts : le mouvement non-consenagds crans et I'annihilation des
dislocations « dipbles ». Ces deux mécanismes noatspas decrits ici. Le lecteur pourra se
reporter a ce sujet a 'ouvrage de référence dguéré [8].

Le nombre de lacunes générées par I'écrouissageecksta la vitesse de déformation
plastique selon I'équation de Saada [15] :

dC olQ,
— 1 —y——"¢ Eqg. 3
al| G q
création
dG _ . L . : o
gt . Concentration de lacunes créées par la déformaimnunité de temps T3

création
x . Constante ~0,1 [sans unité] [15, 16]

o: Contrainte [N .rf]

a3
4
pour une structure cfc avec a le paramétre de maill

Q,: Volume atomique [fh Q, =

¢ - Vitesse de déformation{k

Gt: Energie de formation de la lacune [J]
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Nous connaissons les quantités de lacunes prodpéeda déformation plastique, nous
devons maintenant nous intéresser a leur dispariGelle-ci a lieu sur les défauts étendus
gue sont les surfaces, les joints de grains etighscations. Le taux d’annihilation des lacunes

dépend de leur concentration, de la densité de fuéfauts étendus) et de leur diffusivité.

Le coefficient de diffusion de la lacune est défiar la relation suivante :

D, =D, ex __Qm Eqg. 4
' o { ij g

D, : Coefficient de diffusion de la lacune [E8T]
D, : Terme pré-exponentiel [éns]

Qn: Energie de migration de la lacune [eV]

Le coefficient de diffusion de la lacune peut aussixprimer en fonction du coefficient

d’autodiffusion du nickel | :

Di
D =céqu
| c

Eq. 5
Dni: Coefficient d’autodiffusion du nickel [éra’]

C°: Concentration lacunaire a I'équilibre [lacunes patome]

Facteur de corrélation ;.f= 0,727 pour l'autodiffusion dans les

structures cfc

10
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Le taux d'annihilation des lacunes est donné péguation ci-dessous [17] qui prend en
compte I'annihilation sur les dislocations et @8 joints de grains. L'annihilation des lacunes
sur les surfaces est considérée comme négligealskgard de celle s’effectuant sur les joints

de grains et les dislocations.

dC D, p D
Ay w2 L E. 6
annihilation
dC ~ Taux d’annihilation des lacunes

dt |, nimion  (fraction de lacunes éliminée par unité de temf$ [s

Parametre structural de distribution des dislocasallant de 1
k. (répartition uniforme ou ‘en forét’) a 10 (dislodans formant des

cellules)
L : Taille de grain [cm]

L’équation différentielle qui régit I'évolution teporelle de la concentration en lacunes dans
un métal en cours de déformation plastique s’éoniic finalement :
dC :XJ[QO . D

D,p
f

L'intégration de cette équation différentielle petrde connaitre la concentration en lacunes a
tout moment au cours d’'un cycle thermomécaniqudcqugque. Suivant les conditions de
sollicitation et de température, les termes de raane ¢ et de vitesse de déformatign

peuvent dépendre du temps.

1.1.2.4. Lien entre lacunes et diffusion

Le soluté de notre étude, le soufre, est en pass#tistitutionnelle. Par conséquent, il lui faut
une lacune en premier voisin pour diffuser. Il @shc évident que plus le matériau contient

de lacunes et plus le soufre diffuse rapidement.

11
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Le coefficient de diffusion d'un soluté substitutiel a dilution infinie (<1%) pour une

structure cubique est donné par I'équation suivet8e19] :
D, = fa*w,C, Eq. 8
Ds: Coefficient de diffusion du soluté [m¥s
f: Facteur de corrélation entre deux sauts succesdsifsoluté
a: Parametre de maille [m]
W, : Fréquence d’échange lacune-soluté][s
C : Fraction atomique de lacunes [sans unité]

L’équation Eg. 8 met en évidence que le coefficemtdiffusion d’'un soluté substitutionnel

est proportionnel a la concentration en lacuneseatempeérature donnée.

1.1.3.Restauration et recristallisation

A l'état écroui, le métal se trouve dans un étatrtiodynamique instable. Toutefois, le retour
a I'équilibre ne peut s’effectuer que si I'on éleletempérature. Le matériau peut alors

abaisser son énergie libre par élimination ou eégement de défauts.

Ces divers processus sont rassemblés sous lesstermestauration » et « recristallisation ».
Cahn [20] en donne une définition précise : « ltengerecristallisation décrit les processus de
réarrangement et d’annihilation liées a la créatethau mouvement de joints de forte
désorientation, tous les autres mécanismes deanggment et d’annihilation sont désignés

par le terme de restauration ».

12
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1.1.3.1. Restauration

Comme le souligne Driver [21] en se basant surtagesux collaboratifs [22] : « toutes les

evolutions microstructurales qui ont lieu pendantdcuit d'un matériau déformé en l'absence
de la migration de joints de forte désorientationtfpartie de la restauration. ». On décrit
habituellement I'ensemble des phénomeénes de rasitauren trois mécanismes structuraux

fondamentaux [23] :

- Elimination des défauts ponctuels sur les dislooatiet les joints de grains ;
- L’annihilation de dislocations de signes opposeés ;
- Le réarrangement de ces dislocations pour formgicdefigurations plus favorables

énergétiquement (parois).

1.1.3.2. Recristallisation

La recristallisation consiste en une réorganisatierla matiere écrouie par germination puis
croissance de nouveaux grains non déformés. Cepausient croitre jusqu’a ce que toute la
matiéere soit recristallisée. Ce phénomene est flqeement activé. Autrement dit, pour un
matériau déformé a température ambiante il ne sdup@, le plus souvent, que lors d’un

recuit.

En fonction du taux de déformation, de la tempéeatde recuit et donc de la force de
germination, la nouvelle structure aura une taldegrains plus importante ou plus faible que
celle avant déformation. Mais elle aura systémetgent une densité de dislocations
drastiquement plus faible qu’aprés déformation, qeé se traduit notamment par une

diminution de sa limite élastique.

Dans le cas ou la déformation est effectuée a hantpérature, il se peut que les conditions
conduisant a la recristallisation soient atteinggs cours de déformation. Le métal a
emmagasiné une forte quantité d’énergie sous fatenelislocations et la température est
suffisante pour provoquer la recristallisation. I€el peut alors avoir lieu pendant la
déformation, c’est ce qu'on appelle la recristatiisn dynamique [24]. Le matériau se
déformant en continu, le phénomene peut se dédaericitifférents moments en différents

endroits du matériau et plusieurs fois au cours@’méme déformation.

La recristallisation se traduisant par une dimimutile la résistance a la déformation plastique
du matériau, celle-ci est apparente sur une codeb@éformation a chaud comme celle de la

Figure 7.

13
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' recristallisation dynamique
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Déformation vraie [sans unité]

contrainte vraie [MPa]

20 A

Figure 7 : Courbe typiquede compression a chaud faisant apparaitre de la réstallisation dynamique ;

cas d’'un échantillon de nickel déformé au cours deette étude a la température de 550°C jusque 90% at

la vitesse de 1,4.16s*

Au cours de ce travail, nous nous sommes focalsmés I'étude de la ségrégation
intergranulaire du soufre associée aux effets skaueation du métal en cours de déformation
a chaud. Nous pouvons préciser des maintenant que dos expériences nous avons
délibérément éliminé tous les résultats provenargchantillons ayant subi une
recristallisation dynamique, en nous basant nondssrobservations microstructurales mais

sur 'allure des courbes de déformation.
1.2.  La ségregation intergranulaire d’équilibre

1.2.1.Définition

P

En sociologie, la ségrégation définit toute mis¢égart d’'une partie d’'une population.
Appliqgué a la métallurgie, ce terme désigne unemédion d’hétérogenéité dans la
composition chimique d’'un alliage. La ségrégatimeifaciale désigne donc le rassemblement
sur les diverses interfaces (joints de grains,ased,... voir Figure 1) d’'une ou de plusieurs
espece(s) chimique(s) déterminée(s). Cet enriahisse est généralement limité a une ou
guelques couches atomiques. En fait, comme noueritens plus loin, il s’établit un équilibre
entre la concentration interfaciale et celle dwwwd du grain, mais le rapport entre ces deux
concentrations peut atteindre des valeurs conditir&>10).

La ségrégation peut concerner tout alliage comstifau moins deux éléments formant entre

eux une solution solide. Cependant, le cas le ptusamment étudié est celui ou I'espéce

14
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ségrégeante est en minorité. Cela recouvre deusippides, comme il est détaillé dans le
paragraphe 1.1, a savoir un soluté ajouté volatant ou une impureté résiduelle. Du point
de vue de la ségrégation, ces deux catégories ldent entendu indissociables, I'aspect
volontaire ou non de la présence d’'un élément nanjben rien sur sa propension a segréger.
Par la suite, nous utiliserons indifferemment solou impureté pour désigner I'espece

minoritaire susceptible de ségréger.

Il convient de noter que la ségrégation se difféierde la précipitation, au sens ou la
ségrégation se produit alors que le diagramme diBoridu systeme predit I'existence d’'une
solution solide. Autrement dit, le diagramme d’ditpue, en toute rigueur, ne prend pas en

compte I'existence d'interfaces et s’applique anonocristal de dimensions infinies.

1.2.2.Les unités de mesure de la ségrégation

Dans ce travail, nous utilisons deux unités pouangjfier la ségrégation : la fraction de
monocouche et la densité surfacique, ou masselde g@r unité de surface. La conversion
d’'une unité a l'autre peut étre obtenue de deuarfacLa premiére consiste a caractériser des
échantillons semblables par deux méthodes diffésemhacune donnant un résultat dans une
des unités, et tracer ainsi un abaque de correapord Cette méthode est développée et

utilisée plus loin, dans le chapitre traitant desuttats expérimentaux.

La seconde solution impliqgue de connaitre la dénsibmique du plan du joint de grain, et
donc d’émettre une hypothese quant a son orientatistalline. Les plans principaux de

faibles indices d’une structure cfc ((100), (110§1d.1)), sont représentés sur la Figure 8.

Figure 8 : Représentation du réseau cfc du nicket eles plans (100), (110) et (111)

15
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Supposons par exemple que la densité atomiquejaitnde grain soit identique a celle d’'un

plan (111) et calculons cette densltg; :

\/§a2 Eq. 9

a: Parameétre de maille

Si I'on multiplie par la masse d’'un atome de soufme obtient la densité surfacigued’'un

plan (111) qui serait composé entierement de soufre

Eq. 10

Ms: Masse molaire du soufre
Na: Nombre d’Avogadro

La conversion entre fraction de monocou€heet densité surfacique de soufredans le cas

d’un joint de grain de nickel assimilé a un plahX)lest alors :

4 Mg
= x—=xC,=992xC
Hs /_3a§i N, s s Eqg. 11
Avec a= 352A=35218cm I en ng.cnf

Ms= 32,07 g.mof = 32,07.18 ng.mol* Csen fraction de monocouche
Na= 6,023.16° at.mol*

Le méme calcul peut étre effectué en supposantutrie orientation pour le plan du joint de

grain, les résultats sont résumés dans le Tableau 1
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Type de plan Conversion densité surfaciqewe  fraction de monocouche
[ng.cni?] [sans unité]
(100) kL = 858G
(110) k = 608G
(111) k= 992G

Tableau 1 : Facteurs de conversion entre densité facique de soufre et fraction de monocouche en

fonction du type de plan cristallographique choispour décrire le joint

1.2.3.Forces motrices de la ségrégation interfaciale

Un systeme réel, quel qu’il soit, tend toujourssven état d’équilibre de plus faible enthalpie
libre possible. La ségrégation se produit quanel eligendre un abaissement de I'enthalpie
libre du systeme solvant-soluté. L'abaissementatgHalpie libre qui accompagne le passage

d’'un atome d’'impureté du volume vers linterfaceippavoir comme origine :

- la baisse de I'énergie élastique du métal ;
- la modification de I'énergie interfaciale ;
- les variations de I'enthalpie et de I'entropie délamge du systeme impureté-métal

dans le joint relativement a celle du grain.

Ces causes sont additives mais certaines peuveboispae pas avoir d’'influence ou méme
étre antagonistes. La ségrégation interfacialefextfe donc si I'enthalpie libre du métal
baisse du fait de la somme de ces trois contribstio

1.2.3.1. Larelaxation de I'énergie élastique

Les atomes d'impuretés ont quasiment toujours aifle tifférente de celle des atomes de la
matrice. Par conséquent leur présence, gu'ils s@ebstitutionnels, ou méme interstitiels
déforme le réseau cristallin, ce qui correspond ree wariation d’énergie élastique
emmagasinée dans le cristal. Toute transformatinrca@ntribuera a réduire la concentration
du soluté dans la solution solide s’accompagnerg déune variation de I'énergie élastique
correspondante. Le passage d'un atome de solut®ldme (cristal) vers une interface, ou
peuvent exister des sites de meilleure accommaudadgol’atome de soluté, méne donc a un

abaissement de I'énergie du cristal si cela comgriép abaisser I'énergie élastique du systeme.
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Ce moteur de ségrégation est celui retenu par Mcl&h pour établir 'équation de la
ségrégation intergranulaire dont nous parlerons phin. On notera cependant que les
guantités de solutés qui ségregent sont tres faibdmergie relaxée le sera donc également.

1.2.3.2. Modification d’énergie interfaciale

On peut définir une énergie libre pour toute irded, y compris les interfaces internes telles
gue les joints de grains. Cette énergie libre est mesure des liaisons chimiques non
satisfaites dans un milieu quasi-bidimensionnelnmairganisé que le cristal parfait. On parle
alors d’énergie interfaciale, une grandeur scalgirieest homogene a une énergie par unité de
surface (J.M). Si dans un alliage, en se localisant dans utefate, une espéce chimique
diminue I'énergie des liaisons chimiques non saitis$, il s’ensuivra une baisse de I'énergie
libre interfaciale, en d’autres termes il s’agiun’effet tensio-actif. Cela constitue une force

motrice pour la ségrégation de cette espece.

1.2.3.3. Enthalpie libre de mélange

La variation de I'enthalpie et de I'entropie de ame du systéme impureté-métal dans le
joint relativement a celle du grain est la troisgeforce motrice possible de la ségrégation
interfaciale. Cette contribution a été modélisée \Wgnblatt et Ku [25] avec des résultats
proches des valeurs mesurées. Cependant, il esdifféecile d’appliquer ce modéle aux
métalloides tels que le soufre, en raison de l&cdifé a déterminer les parameétres

nécessaires (énergie de surface, rayon atomique).

1.2.4. Thermodynamique de la ségrégation d’équilibre

C’est a McLean et Guttmann [26] que I'on doit l&prere formalisation thermodynamique
de la ségrégation. Du Plessis a par la suite arseshrésultats en proposant un autre modeéle
permettant de rendre compte de la ségrégatiorfantale dans le cas d’un soluté en position
substitutionnelle [27]. Il résulte de ces travawme @quation décrivant le taux d'impureté dans
le joint de grain en fonction de la températureladeoncentration en impureté dans le volume

et de I'enthalpie libre de ségrégation intergraimela
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Appliquée a notre cas du soufre trés dilué dans roa&ice de nickel, I'équation est la

suivante :

%:c\/ xex[{— AR?':j avec6?=é Eq. 12
@: Taux de recouvrement
C,: Concentration volumigue en soufre [fraction aton@fu
4G : Enthalpie libre de ségrégation [J.ml
R: Constante des gaz parfaits = 8,314 J.hi!*
C : Fraction atomique de soufre dans le joint de grféiaction de monocouche]

Cmax: Fraction atomique maximale (saturation) de soufosgible dans le joint de grain

La courbe de la Figure 9 représente le taux deuxgement de soufre dans le joint de grain a
'équilibre dans le nickel en fonction de la tengiére. La valeur d’enthalpie libre de
ségrégation retenue est celle de Larére et Guttni28ha savoirAG® = 98 kJ.mof. La
concentration volumique en soufre utilisée estecale notre matériau, soit 9,9 ppm

atomiques.

1,04 4G° = 98 kJ.mof"

Cv=9.9 ppm a

0,84

0,6

0,4

0,24

Taux de recouvrement [sans unité]

0,0

T T T T T T T T T T T T T 1
0 200 400 600 800 1000 1200 1400
Température [C]

Figure 9 : Evolution du taux de recouvrement de sdte dans le joint de grain a I'équilibre en fonctia de

la température
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1.2.5.Cinétique de la ségrégation d’équilibre

1.2.5.1. Loi simplifiee de McLean

L’équation Eq. 12 donne accés a l'état de ségmgale notre matériau a I'équilibre en
fonction de la température. Cependant, la cinétigupermet pas toujours d’atteindre cet état
d’équilibre. En effet le soluté, dans notre casdafre, doit étre suffisamment mobile pour se
déplacer vers les joints de grains. En d’autremesr la cinétique de ségrégation est sous la

dépendance du coefficient de diffusion du soluté.

Le soufre dans le nickel est un soluté substitagbnLa concentration de soufre dans notre
matériau étant treés faible, on peut considérer mues sommes dans le cas d’'une hétéro-
diffusion a dilution infinie.

Le coefficient de diffusion du soufre s’écrit sdagorme d’une loi d’Arrhénius comme décrit
par I'équation Eq. 13. Les valeurs dg & de Q retenues ici sont celles déterminées par
Vladimirov [29].

Eq. 13
D =D, xex _Q
RT
Do: 1,4cnist Terme pré-exponentiel
Q: 218600 J.mot Energie d’activation

On peut citer également les résultats de Wang abkar [30] qui ont obtenu 0,2 érs*

comme terme pré-exponentiel et 192 kJ:hymbur I'énergie d’activation.

Il est alors possible de calculer la cinétique élgrégation intergranulaire en utilisant la loi

simplifiée de McLean [1] appliquée a la ségrégatigargranulaire :

c(t):4xCV x| DXt Eq. 14
o) T

C . Fraction atomique de soufre dans le joint de gifiaction de monocouche]
C,: Concentration de soufre dans le volume [fractioonaique]

J: Epaisseur du joint de grain [cm]
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Cette équation peut également s’écrire sous ladorm

D xt Eq. 15

u(t) = 4% C, x

avec G la concentration de soufre dans le volume exprierég.cnt (ou at.crit)
i la concentration de soufre dans le joint de graiprémée en g.cih(ou at.crif)

Cependant, cette loi simplifiée suppose que latipgadiimpureté ségrégée reste toujours tres
inférieure a la ségrégation d’équilibre, elle n’denc valide que lorsque cette hypothese est

vérifiée, c'est-a-dire tant que le taux de recommnnet reste « faible ».

Pour les autres cas, une solution numérique sexi@rpe, ainsi qu’il est détaillé dans le
paragraphe suivant traitant de modélisation pdérdifces finies selon le modele de Darken —

du Plessis.

1.2.5.2. Modélisation selon Darken — du Plessis

La cinétique de ségrégation intergranulaire du reodfins le nickel peut étre calculée en
appliguant le modele de Darken — du Plessis [3],g82ce a la méthode de calcul par
différences finies ou éléments finis. Ce modelewdeal les flux de matiere entre les volumes
finis en fonction des gradients de potentiels chues existants [33]. Il a été utilisé avec

succes de nombreuses fois dans des cas d’étudggation interfaciale [34-36].

Le modele est décrit ci-dessous et résumé surdgaré-il0. Les symboles indiqués dans le
texte sont ceux repris sur la figure. Ainsk &rrespond a la concentration en soufre au temps

t dans la maille.
Initialisation

Afin d’optimiser la modélisation et donc de dimindetemps de calcul, la géométrie du grain
est simplifiée. Nous considérons que la ségrégatofera de fagcon uniforme dans toutes les
directions de l'espace et que les grains sont dlestadentiques. Des lors, nous pouvons
raisonner avec une géométrie a une dimension eeatan joint de grain a une longueur de
nickel L correspondant a la moitié de la taille d’un grdie.joint de grain est assimilé a un
mono-plan atomique, son épaisseur: dépendra donc du type de plan choisi pour deéleire

joint, dans notre cas un plan (111).
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Suivant le principe de calcul par différences fnide demi-grain est découpé en

« tranches » ou mailles. Pour chaque incrémentedgg, la concentration en soufre sera
calculée dans chacune de ces tranches ainsi gedal@int de grain. Le nombre de mailles
est un compromis entre précision et temps de ¢aheusqu’il y aura autant d’équations a
résoudre par pas de temps que de mailles. La cwatien initiale dans chaque élément du
grain est prise égale a la concentration volumimasurée sur le matériély, et celle dans le
joint de grain égale a une éventuelle ségrégatitangranulaire initial@ojoim.

Pour chaque incrément de temps

Afin de connaitre le transfert de soufre entrediatjde grain et la premiere maille du grain

my, on calcule la différence de potentiel chimigigeentre ces deux mailles [37] :

dg:AGS—RTInw avecl = o Eq. 16
Cr (1_ 9) max
AGs: Enthalpie libre de ségrégation du soufre
@ Taux de recouvrement
Le flux de matiere est alors calculé selon I'équati
Jioint -m, = ~M xC,, X dxjociintg_.ml Eq. 17

Joint ym1 : Flux de matiere du joint vers la premiére maille
M : Mobilité du soufre
dXoint_m1 : Distance entre le joint et la premiere maillejtg€paisseur joint + epaisseur

d’'une maille) /2

Comme nous sommes dans le cas d’'une solution iltéedla mobilité est a rapprocher du

coefficient de diffusiorD selon [32] :

M=— Eq. 18

22



ELEMENTS DE BIBLIOGRAPHIE

L’incrément de concentration dans le joint de geshobtenu ainsi :

d_C = 2% "]jointﬂm1
dt e

joint

Eq. 19

i&nt : épaisseur du joint de grain

Pour ce qui est de la diffusion a I'intérieur daigr les flux de matiere puis les incréments de
concentration entre les mailles sont calculés ifjasment selon les équations de Fick ci-

dessous :

J=-D— Eg. 20

2
oC _ 03 _0°C

_ —_ Eqg. 21
nH . ox - ox q

La concentration en soufre de chaque maille est aaculée pour chaque pas de temps.

Initialisation :
Géométrie Joint ml m2 mn
« Gonr ) L/n
Profil de concentration initia ?{;mt Cvol Cvol Cool
pour t-1 - t, calcul pour N o N 27 A
chaque maille :
Différence de potentiel ddfjoint s m1
chimique
FlUX de matlél’e jiointeml Jm]_%mz e Jm(n.l)%mn
(Equation deFick « classiqui »)
Incrément de concentration dClointsm1 | dCm1yme dCin(n-1)5mn
Concentration : € e C™ C™e C™n
initiale 2dc‘jointeml - dctmlémz 'dctm29m3 +2dcm(n—1bmn
— vers la suivante +dCioinymi | +dCmiyme
+ depuis la précédente

Figure 10 : Schématisation de la modélisation de k&grégation interfaciale par la méthode des diffénces

finies selon le modéle de Darken - du Plessis
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Application a notre étude

Les parametres utilisés sont résumés dans le TaBletle résultat est tracé sur la Figure 11.

Température [ 550°C = 823 K
Nombre de mailles / d’équations | 400
Type de plan du joint de grajn
ype £E pEn SO EE I 1)
utilisé pour la simulation |
Epaisseur du joint de grain di1; = 2,03 A

Longueur de I'"échantillon” (1/2-grair) :

1,3.10° cm (basé sur une taille de gr

moyenne de 260 pm)

Concentration volumique initiale en sou
CvoI :

re _
9,9 ppm atomiques = 9,920

Concentration initiale du joint en souf

0 .
C joint -

re
Env.15 ng.crif = 14 % d’un plan (111)

Coefficient d’hétérodiffusion |

Do=1,4 cm.s?

Q =218 600 kJ.mdi

D =D, xex{%) =1,864.10“ cnt.s?

Concentration maximale de soufre dan

joint de grain :

5

le
63,6 ng.cif = 64 % d’un plan (111)

Enthalpie libre de ségrégation 98 000 J.mot

n

[29]

[28]

Tableau 2 : Parametres utilisés pour la modélisatio de la cinétique de ségrégation du soufre dans le

nickel selon la méthode de Darken - du Plessis

Certaines données sont fonction du matériau eted#l grain, concentration en soufre, taux de

soufre dans le joint de grain a I'état initial esaturation. Les valeurs indiquées dans cet

exemple sont celles propres au matériau de ceftk @&t leur origine sera détaillée plus loin.
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La température a été fixée a 550°C comme cela deétas pour une grande partie des

expérimentations.

En accord avec les résultats présentés plus lois da document, nous considérons que le
joint de grain a la structure d’'un plan (111). Cedarespond donc a une épaisseur de joint de
grain de 2,03 A.

La Figure 11 montre le résultat obtenu pour un ited® notre matériau durant 500 jours a
550°C avec le taux de soufre dans le joint de geaiordonnée et la racine carrée de la durée

de recuit en abscisse.

Taux de soufre dans le joint de grain
[fraction de monocouche]
Taux de soufre dans le joint de grain
[ng.cm™]

0,0 L T UL L T 0
0 1000 2000 3000 4000 5000 6000 7000 8000

racine (temps de recuit) [s™]

Figure 11 : Taux de soufre dans le joint de grainrefonction du temps de recuit a 550°C dans notre
matériau selon une modélisation de Darken - du Ples (en trait plein) et comparaison avec la loi

simplifiée de Mc Lean (en pointillés)

1.3. La ségregation hors d’équilibre

La ségrégation présentée précédemment est ditguitibre » car nous avons considéré que
les matériaux sont a I'équilibre thermodynamiquagissant de leur microstructure, et que les
seules forces motrices susceptibles de les faiuév sont celles de la ségrégation.
Cependant, les matériaux réels sont fréquemmerst diéquilibre, du fait de leur histoire

thermo-mécanique susceptible d’augmenter les dendé défauts réticulaires.

Cet état distinct des prévisions de la thermodygamipeut engendrer des ségrégations
interfaciales dont les lois sont différentes ddesetle la ségrégation d’équilibre. Nous allons

passer en revue les phénomenes connus de ségnéjgati d’équilibre, en nous attachant
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particulierement a décrire ceux résultant de laméhtion plastique, chacun étant rattaché a

une irrégularité du réseau cristallin : joint daigr dislocation, lacune.

1.3.1.Joints de grains : ségrégation en cours de recristallisation

Au cours de la recristallisation, des joints séptias grains recristallisés et la matrice
écrouie se déplacent et balayent toute la matiéfermiée. Lors de ces déplacements, les
joints peuvent retenir certains solutés a forteranttion attractive sous forme de nuages ou
d’atmospheres qui suivent le joint dans son dépiace. C'est ce qu’on appelle le trainage
des impuretés par les joints de grains [38, 39ti €appligue notamment au soufre dans le
nickel, comme étudié par Le Gall et al. dans ledmsa recristallisation lors d’un recuit [40,

41] ou de recristallisation dynamique [42].

Nous allons étudier des échantillons déformés epéeature, la recristallisation dynamique
est donc susceptible d’apparaitre dans notre naaté@elle-ci pouvant entrainer, comme nous
venons de le voir, une ségrégation accélérée dagratés, nous éviterons ce phénomeéne dans
nos essais car il pourrait masquer celui que nbaschons a identifier. La recristallisation est
un phénomene déclenché par une densité de dislnsatt une température suffisante, nous

nous limiterons donc aux « faibles » déformatioassdnotre étude.

1.3.2.Dislocations : trainage et courts circuits de diffusion

Les dislocations, de par leur structure, sont dtes potentiels de meilleure accommodation
dimensionnelle pour les atomes de soluté : un atdingoureté situé dans une dislocation
déformera moins le réseau que lorsqu’il est dangleme. Par conséquent, les impuretés
tendent a venir se répartir le long des lignes idchtion, sous forme d’atmospheres. Ce
phénomene a été proposé par Cottrell et Bilby 9 193] et est connu depuis sous le nom

d’atmospheres de Cottrell.

En cours de déformation, les dislocations se déplacLes solutés se répartissant
préférentiellement le long des dislocations, ledgplacements tendront a suivre celui de la
dislocation la plus proche. Si leur mobilité esftffisante au regard de la vitesse de
déplacement de cette derniére, autrement dit teintgpérature est suffisamment élevée, ils la
suivront comme « épinglés ». C’est ce qu'on app#dleirainage des impuretés par les
dislocations [40]. Ce phénomeéne peut potentiellénaecélérer le transport des impuretés

vers les joints de grains puisque ceux-ci congtitdes puits de dislocations.
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Il convient cependant de noter que seules lesadiBtins créées a la périphérie des grains
pourront atteindre le joint au cours de la déforamaplastique du métal. La grande majorité
des dislocations créées en volume vont interagieesiles, s’enchevétrer et finalement se
stabiliser a I'intérieur des grains en s’agglomésaus formes de parois. Il est donc tres peu
probable que le trainage par les dislocations taastin moyen de transport significatif a

I'échelle d’'un grain de métal.

Les parois évoquées plus haut « maillent » la metféermant ce qu’on appelle des « cellules
de dislocations »[7, 41, 44] (se référer au paggFal.l.1). La structure des parois de
dislocations étant « proche » de celle des joietgrains, on peut supposer que la vitesse de
diffusion des impuretés le long des parois serahmode celle le long des joints, soit
beaucoup plus importante que dans le grain lui-mé&es parois de dislocations agiraient
alors comme des courts circuits de diffusion, pétané aux impuretés de diffuser plus

rapidement vers les joints de grains.

Il'y a, a I'heure actuelle, peu de données concerearble des dislocations dans la cinétique
de ségrégation interfaciale. On citera cependantidle de Christien et al. [44]. Les auteurs
ont étudié la cinétique a 300°C de la ségrégatigredicielle du soufre dans du nickel

déeformé a froid. Le modéle développé considere,caurs du recuit, la formation et

'affinement de parois de dislocations qui agissensuite comme des courts-circuits de
diffusion.

1.3.3.R0le des lacunes dans la diffusion hors d’équilibre

La présence de lacunes dans le matériau a deusg dftincts sur la diffusion des impuretés
gu’il contient. Premierement, comme il a été vusdenparagraphe 1.1.2.4, le coefficient de
diffusion d’'un soluté substitutionnel, tel que ufe, est proportionnel a la concentration en
lacunes a une température donnée. Par conséquentpacentration plus élevée en lacunes,
provoquée par une trempe, une irradiation ou urermé@tion, conduira a une vitesse de
diffusion accrue du soluté, et donc a une cinétidaeségrégation accélérée si celle-ci est

thermodynamiquement possible.

Par ailleurs, lorsqu’il existe une interaction attive entre lacunes et impuretés, elles tendent
a se déplacer ensemble. Ceci a été étudié notanpaeAust [45, 46] puis Anthony [47] sur
des échantillons trempés puis revenus. lls ontrebs@ar microdureté, un durcissement des
zones adjacentes aux joints de grains apres leueuts ont attribué ce phénomene au

« tralnage » des impuretés par les lacunes. Galles-déplacent sous forme de complexes
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lacune-soluté jusqu’a s’éliminer sur les puits quenstituent les joints de grains. Cela
provogue une concentration accrue de solutés a impitéx des joints de grain,
indépendamment de toute force motrice de ségrégatitergranulaire. La zone
d’enrichissement en soluté a proximité du jointtpgEte de plusieurs micrometres, suivant les

systemes [45-47].

Ce modele a été affiné par la suite par Faulkn@y 49] dans le cas d’'un métal soumis a un
refroidissement continu depuis une températureééldtypiquement 0,8). Il a ajouté au
flux de diffusion de complexes lacunes-soluté Jenserface la prise en compte d’un flux
d’hétérodiffusion de l'impureté en sens inverseorigine de ce dernier est le gradient de
concentration formé au voisinage de l'interfaces peofils de concentration calculés a partir
de ce modeéle cinétique font apparaitre I'accumaihatie I'impureté a proximité de I'interface
mais aussi un appauvrissement en impuretés autgedsda concentration nominale dans les

zones encadrant la région enrichie.

Ce mécanisme de trainage du soluté par les laastdendé sur I'existence d’'un gradient de
concentration en lacunes a I'échelle du graint-éedire sur plusieurs dizaines ou centaines
de micrometres, entre le centre du grain et le jdéngrain. On rencontre cette situation dans
les cas ou les joints de grains sont les seuls mét lacunes, par exemple dans certains
métaux trempés ou en cours de refroidissementenant des lacunes en sursaturation. En
revanche, dans un métal en cours de déformatiomstiquie, il existe certes une
surconcentration de lacunes, mais celles-ci s’é@emi en majorité sur les lignes de
dislocations, c'est-a-dire a l'intérieur des graiBa conséquence, il n'existe pas de gradient
de concentration en lacunes a I'échelle du grale 8ux de lacunes vers les joints de grains
est extrémement faible. Le mécanisme de trainageotié par les lacunes vers les joints de
grains est donc hautement improbable dans les méawours de déformation plastique,

contrairement a la théorie défendue par Song.6@jL
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Chapitre 2
Matériau de I'étude et

technigues expérimentales

2.1. Matériau de I'étude

La perte de ductilité a chaud, associée a la satjofgaccélérée du soufre en cours de
déformation plastique, a été obsere@ére autres sur des alliages fer-nickel, maisestiste

plus globalement pour tous les alliages de nickel.

Dans cette étude, nous avons choisi de travaillenis matériau « modeéle ». Notre choix s’est

porté sur du nickel pur contenant quelques ppntigsapar million) de soufre.

La premiére raison de ce choix est que notre écuipee longue expérience de ce systeme.
Nous savons en particulier que le soufre est |&€ &ément a ségréger aux joints de grains.
Les caractéristiques du systéme nickel-soufrecietésie coefficient de diffusion du soufre et

sa solubilité sont assez bien connus.

De plus, les parametres thermodynamiques de |&gdtgon du soufre dans le nickel ont fait
I'objet de plusieurs études rapportées dans krdittire ainsi que nous le détaillerons. Elles

pourront servir de base de comparaison aux dorot#esues au cours de ce travail.

Troisiemement, les joints de grains du nickel siontement fragilisés par le soufre. Cela
permet I'analyse chimique des joints de grainsdesréchantillons rompus par des techniques

de surface telles que la spectroscopie Auger.

Enfin, la concentration en soufre tres faible (emvi5 ppm) permet, comme nous le verrons

plus loin, la mesure de la ségrégation intergraraul@ar analyse par dispersion de longueur
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d’'onde de rayons X, selon une technique développéeaotre équipe, moins lourde et plus

rapide que la spectroscopie Auger.

2.1.1.Le systéme nickel - soufre

Le Tableau 3 ci-dessous résume les différentesirafopres au systéme nickel — soufre qui

interviennent dans la suite de ce travalil.

Systéme cristallin : Cubique faces centrées (cfc)
Paramétre de maille : = 3,52A=35218m
Masses molaires Chni= 58,59 g.mo‘f

Cis= 32,06 g.mot

Masse volumique : 8,8 g.cnt
Module de cisaillement : A20°C: .= 7010 Pa
Variation du module de cisaillement 4
) A= -310°K
avec la température :
Coefficient de Poisson : n= 03
Vecteur de Burger : b= a% =2,4910°m

Tableau 3 : Paramétres physiques propres au systemékel - soufre

La solubilité du soufre dans le nickel a été étedians des monocristaux de nickel pur [51] et
dans des polycristaux [52]. La Figure 12 représéntiiagramme d’équilibre Ni-S, pour des
concentrations en soufre comprises entre 1 et ppAOmMassiques. Nos expériences ont été
majoritairement conduites a 450 et 550°C. Nousisgodons pas directement de la limite de
solubilité a ces températures la, mais une extadipol raisonnable nous permet de penser
gu’elle est supérieure dans tous les cas a la otiat®n nominale en soufre de notre
matériau qui est de 5,4 ppm massiques. On peut aldmettre que le soufre dans notre étude
sera toujours en solution.
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Température (°C)
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Figure 12 : Diagramme d'équilibre du systeme nickesoufre (d'aprés [52])

2.1.2.Elaboration et composition chimique

Le matériau utilisé a été coulé et mis en formeigEment pour cette étude par le centre de
recherche d’Aperam Alloys Imphy. Les parametresaleonception ont été optimisés par nos
soins afin de s’affranchir de tout phénoméne pouwatervenir en paralléle de I'objet des

travaux :

- tres faible taux de soufre : pas de précipités ;
- taille de grain uniforme ;
- entierement recristallisé ;

- tout le soufre en solution dans les grains (paseaude ségrégation a I'état initial).

La concentration de soufre visée est de 5 ppm maessi Elle est obtenue par additions
contrblées de sulfure de nickel NiS au métal liguilpres coulée, le métal a été réchauffé a
1200°C avant d’étre laminé a chaud, passant soissgpa de 36 a 6 mm. Il a ensuite été
laminé a froid, jusqu’a atteindre une épaisseurdaem. Il a enfin subi un traitement de
recristallisation de 30 minutes a environ 900°Cssargon. A I'état de livraison, le métal se
présente sous la forme de quatre bandes de 3 npaisséur, 40 mm de large et 600 mm de

long ce qui représente environ 2,5 kg de matiere.

Le métal livré a été analysé par GDMS (Glow Disgeavlass Spectrometry ou spectromeétrie
de masse a décharge luminescente), a ce jour neckniques les plus fiables pour doser
des concentrations inférieures a 10 ppm. Le résakh uneconcentration en soufre de
5,4 ppm massiguesoit 9,9 ppm atomiques. La composition globalerdtériau figure sur le
Tableau 4.
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Elément C N 0] Al Si| S Cr Mn Fe Ni Cu Nb Mo

Concentration )
=25 |=1.1| 24| 1 56| 54| 48| 30| 79| matrice 23 1.2 14
[ppm mass.]

Tableau 4 : Concentration des principaux élémentsrgsents dans le matériau de I'étude

La micrographie effectuée sur le matériau (voiruFégl3) a permis de déterminer une taille

de grain d&60 pmavec un écart-type de 180 pm.

25 - ——
20
151

101

Nombre de grains

Hﬂﬂﬂﬂﬂm, |

T
0 200 400 600 800 1000
Diamétre [um]

Figure 13 : Micrographie du matériau de I'étude etrépartition des grains selon leur taille

2.1.3.Recuit préalable de déséegrégation

Des échantillons du matériau a I'état de livraisom été rompus a la température de l'azote
liquide. Les faciés obtenus montraient quelquestfas intergranulaires. Or, il est estimé que
c’est environ a partir d’'un taux de 15% atomiquesdefre dans le joint de grain que celui-Ci

devient moins résistant que le grain lui-méme [B3§st donc nécessaire, afin d’abaisser le
taux de soufre ségrégé dans le matériau brut, &eiprun recuit de déségrégation sur tous

nos échantillons. Il permettra également d’obtaniétat initial mieux connu et reproductible.

Les parametres optimums de ce recuit sont un camiprentre une température suffisamment
haute pour diminuer la ségrégation du soufre (koffigure 9 de la page 19) et le maintien
d’'une taille de grain raisonnable. Afin d'éviteoxydation du nickel et I'évaporation du

soufre, tous les traitements thermiques sont Esaks ampoules de quartz scellées sous vide.

Plusieurs essais ont permis de valider un recuiB@eninutes a 900 ou 950°C, celui-ci
permettant d’obtenir une rupture entiérement deictibnsgranulaire a la température de

I'azote liquide.
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L’aspect transgranulaire de la rupture ne nous eepas de conclure a une déségrégation
totale mais nous indique tout de méme que noussauol concentration en soufre dans le
joint inférieure & 15% atomiques [53] soit envird’ ng.cn?, selon la méthode de
conversion détaillée au paragraphe 1.2.2. Cetteuvadst cependant faible au regard des
guantités de soufre intergranulaire mesurées pauita sur des échantillons ayant subi des
recuits ou des déformations a chaud et cela secdistituer donc un état initial tout a fait
satisfaisant.

Un recuit préalable de 30 minutes a 900 ou 950°@Golc été effectué sur chacun des

échantillons étudiés au cours de ce travail.

2.2. Conditions de ségrégation

2.2.1.Recuits de ségrégation d’équilibre

La ségrégation d’équilibre est obtenue par simpleuit isotherme, a des températures
comprises entre 550°C et 950°C. Les échantillongtnplacés dans des ampoules de quartz
sous vide avant chaque recuit afin d’éviter I'oxtyola du nickel, comme il est représenté sur
la Figure 14. Ce traitement a été suivi d’'un refissement de I'ampoule a I'air.

R e

.

Figure 14 : Echantillons de nickel scellés dans ureampoule de quartz sous vide avant d’étre recuits

2.2.2.Compression a chaud

2.2.2.1. Matériel et protocole

La déformation a chaud du nickel a été obtenuecparpression. La Figure 15 ci-dessous
représente le montage utilisé. Un échantillon de28 x 3 mm est usiné et ses dimensions
sont mesurées avec une précision de 0,02 mm. dinssiite placé entre les plots de stellite (en
vert sur le schéma) de la machine de compressianfour a image, controlé grace a un
thermocouple placé dans le plot de stellite supérientoure le montage. La gamme de
température permise par le four est comprise daimiante et 1000°C. L'intérieur du four

est soumis a un balayage gazeux (95% argon et S%od@ne), permettant de protéger

I'échantillon comme les plots de compression dryiiation.
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Figure 15 : Schématisation de la déformation a chaliles échantillons de nickel. (a) Montage utilisébj
Déroulement de la déformation
Le protocole de compression a chaud est automatistrant ainsi sa reproductibilité, et

comprend cing étapes comme suit :

- Mise en contact des plots avec I'échantillon petamét un meilleur contact
thermique et déclenchement du chauffage ;

- Lors de la montée en température, maintien d’'umeefae 20 N pour assurer le
contact thermique mais sans déformer I'échantilidna 20 min) (1) ;

- Maintien du contact lors de la stabilisation theyoa (fixé a 50 min) (2) ;

- Compression a une vitesse et jusqu’a un taux depession final imposés (1 a
30 min) (3);

- Remontée rapide du mors permettant a I'utilisatieutremper I'échantillon a I'air.

Tout au long de ce programme, le logiciel enregistr force mesurée par le capteur, sa

position et la température ainsi qu’il est repréSesur la droite de la Figure 15
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A la fin de I'essai, les dimensions de I'échantillsont & nouveau mesurées au pied a coulisse

afin de calculer la déformation réefleselon :

£= —In(ﬁJ Eq. 22
h, !

hs Hauteur finale de I'échantillon
ho Hauteur initiale de I'échantillon

Le matériau obtenu peut désormais étre analysés Hibans en quantifier la ségrégation du
soufre et ainsi étudier le mécanisme de ségrégatamelérée en cours de déformation

plastique.

2.2.2.2. Vitesse réelle de compression

La seule vitesse que I'on maitrise est celle ddelscente de la traverse de la machine de
traction utilisée. Cependant, I'amplitude de somplaéement comprend la déformation de
I’échantillon mais également celle des mors, duerap... La vitesse réelle de déformation de

I'échantillon est donc plus faible que celle gumlimpose a la traverse.

La vitesse de déplacement réelle peut étre calaulpesteriorien divisant la déformation

mesurée sur I'éprouvette par la durée de la comjesll arrive que des essais ayant
pourtant été réalisés avec la méme vitesse impssBissent en réalité des vitesses de
déformation différentes, la rigidité du systéme taite pas toujours la méme a chaque

installation du montage de compression.

Dans notre étude, nous avons étudié deux vitegsdgéfdrmation distinctes, la seconde étant
dix fois plus importante que la premiére. Ellesrespondent a des valeurs de déplacement de
la traverse de 0,036 et 0,36 mm par minute resmeoBnt. La Figure 16 ci-dessous
représente les valeurs de vitesses réelles mesarrpesteriorisur chacun des échantillons
comprimés a 550°C qui seront utilisés par la slitemoyenne a été calculée pour chaque

population et est représentée en pointillés sgrdphique.
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Figure 16 : Représentation des vitesses réelles cempression des échantillons mesurée a posteriotinai

gue de la valeur moyenne (en pointillés)

La moyenne pour la série « rapide » est 3;8 40et pour la série « lente » 3,936 On
observe que malgré une certaine dispersion dessegenous avons bien deux populations
distinctes séparées d'un facteur 10. Il est dont &ofait fondé de simplifier en considérant
que nous utilisons la deux vitesses, de 3;8'cet 3,9 16 s,
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2.3. Méthodes d’'analyse

2.3.1.Interaction électron - matiere

Les différents procédés d’'analyse que nous allaftsilter par la suite impliquent tous
linteraction d’'un faisceau d’électrons avec la i@ Nous commencerons donc par
effectuer un rappel sur ces différents types dattions avant de détailler 'usage qui en est
fait en tant que méthode d’analyse. La Figure 17dgesupport aux descriptions qui suivent.

* @ Electron incident

‘: @ Atome du matériau

Collision élastique@
Electron (4) (e '_/
rétrodiffusé

@ Electrons

secondaire

Figure 17 : Schématisation des interactions poss#s d'un électron incident avec un atome

Lorsqu’un électron (1) est envoyé sur un atome i(3eut subir une collision élastique ou
guasi-élastique (3). Il repart alors avec une éagrgpche de son énergie incidente, et, le cas
échéant, peut ressortir par la surface du matéilast alors appelé électron rétrodiffug.

Les atomes les plus lourds émettent d’avantagésatféns rétrodiffusés que ceux de numéro

atomique plus faible [54].

Il se peut également que I'électron incident (Ipeme un électron d’une des couches de
I'atome rencontré, perdant ainsi de I'énergie. Délectrons secondair€S) sont alors émis,

I'’électron incident et celui de I'atome.
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Suite a cela, 'atome est dans un état excité et dustable. Si I'électron arraché provenait
d’'une couche interne, un électron d’'une couchere&tea venir le remplacer. Pour ce faire, il

doit perdre de I'énergie. Cette perte d’énergie pée obtenue de deux facons différentes.

Cela peut se faire sous forme d’un rayonnement)X(6photon X. Le photon émis a donc
une énergie correspondant exactement a la tram&lkextronique dont il est issu : la longueur

d’'onde des rayons X émis est donc caractéristigua dature de 'atome émetteur.

La seconde possibilité pour obtenir cette perteafgie est le départ d’'un électron d’'une
couche « externe » : c’est un électron Auger (dn@e indiqué sur la Figure 17, I'émission
d’'un électron Auger fait intervenir trois niveaule@roniques. Son énergie est égale a la
différence entre les deux niveaux d’énergie impg|wdans le processus d’excitation et
désexcitation, moins celle du niveau auquel ess &glectron Auger. L'énergie d’un électron

Auger est caractéristique de la nature de I'atoméuia donné naissance.
2.3.2.Imagerie par €électrons rétrodiffusés

2.3.2.1. Principe

Comme nous venons de le voir, un matériau soumis faisceau électronique ré-émet entre
autres des électrons rétrodiffusés dont la quadéfgend de la nature chimique de I'élément
émetteur. L'usage classique qui en est fait, danMicroscope Electronique a Balayage, ou
MEB, est une image en contraste chimique : le éaisdalaye la surface de I'échantillon et
l'intensité de rétrodiffusion est mesurée et repnése en echelle de gris sur une cartographie.
Un point clair montrera un endroit de forte émigéivdonc de numéro atomique « élevé », un

point sombre correspondra a une zone de numéractermoins élevé.

Dans notre cas, I'’échantillon est homogéne en caitipo, aucun contraste chimique ne sera
donc visible en imagerie d’électrons rétrodiffusén.revanche, il est possible d’obtenir une
image cristallographique. En effet, le rendementréteodiffusion dépend également, mais
plus faiblement, de I'orientation cristalline. Ctes qu’'on appelle le contraste cristallin ou
channelling contrast Ce procédé sera utilisé plus loin pour visualites cellules de
dislocations La possibilité d'imager des cellules de dislocagigar électrons rétrodiffusés
dans un MEB a déja été démontrée par Guttiered. ¢85, 56]
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2.3.2.2. Matériel utilisé

Le microscope électronique a balayage utilisé &ti tn microscope a effet champ de la
marque Carl Zeiss, le Merlin. Cet appareil permetcduvrir une large gamme de tension
d’accélération (de 0,02 a 30 kV) et peut délivrercourant élevé : jusqu’a 440 nA pour une

tension de 20 kV. Sa résolution latérale ultimedest nm a 15 kV etde 1,4 nm a 1 kV.
Il est doté de six détecteurs a savoir :

- Deux détecteurs d’électrons secondaires (dont tecekir « in lens » situé dans la
colonne électronique) ;

- Un détecteur d’électrons rétrodiffusés ;

- Un écran de phosphore pour permettre la cartogeapai diffraction d’électrons
rétrodiffuses ;

- Une sonde d’analyse dispersive en énergie des sa}onon utilisé dans cette
étude) ;

- Un spectromeétre pour I'analyse par dispersion dgueur d’onde de rayons X, qui

sera présenté plus loin.

Toutes les analyses nécessitant I'usage d’'un nuopes électronique a balayage ont été

effectuées a I'aide du Merlin Carl Zeiss.

2.3.3.Cartographie par diffraction d’électrons rétrodiffusés ou
EBSD

2.3.3.1. Principe

Les électrons diffractent sur le réseau cristalen’échantillon. La diffraction se fait sur 360°

et chaque plan diffractant crée un « cone de diifsa » dont le sommet se situe au point
d’'impact du faisceau d’électrons primaires, comemédsenté sur la Figure 18. Il existe donc
autant de cbnes de diffraction que de familles ldespdiffractants. L'espacement entre ces
différents cones est, par I'intermédiaire de ladeiBragg, relié a la distance entre les plans
cristallins et donc aux indices de Miller (h k On écran de phosphore situé a proximité
s'illuminera lors des impacts des électrons dititac permettant ainsi de visualiser

l'intersection entre le plan de I'écran et les cbde diffraction des électrons.
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Bandes de Kikuchi

Figure 18 : Principe de la diffraction d'électronsrétro-diffusés ou EBSD

C’est ce principe qui est utilisé dans la diffrantdes électrons rétro-diffusés, ou EBSD pour
Electron BackScatter Diffractioret représenté sur la Figure 18. L’échantilloniesliné a

70° et un écran de phosphore couplé a une caméegigme le cliché de diffraction (a)
faisant apparaitre les bandes de Kikuchi (b), qut $es intersections des cones de diffraction
avec I'écran de phosphore. Le traitement informetigermet ensuite de détecter ces bandes
(c) puis de déduire de leur position, de leur espent et de leurs intersections (d) la
structure cristalline, les paramétres de mailleogientation cristalline. Une cartographie des
orientations cristallographiques est obtenue eaybalt I'échantillon.

2.3.3.2. Matériel utilisé

La caméra est le modele Nordlys HLK Technology alenlarque Oxford Instruments avec
une résolution de 1344 x 1024 pixels. L'acquisitienle traitement des données ont été
effectués en utilisant la suite de logiciel HKLaggment de la société Oxford Instruments.

2.3.4.La spectrométrie d’électrons Auger

2.3.4.1. Principe

Une surface d’échantillon excitée par un faiscealedirons émet des électrons Auger, ainsi
gue nous l'avons mentionné dans le paragraphe.2ZChaque électron Auger émis a une
énergie cinétique caractéristique des transitioesgetiques dont il est issu, indépendamment
de I'énergie des particules excitatrices inciden@ss transitions sont connues et répertoriées.
Par conséquent, connaissant I'énergie d’'un élecager on peut remonter a la nature de

I'’élément émetteur.

La spectroscopie Auger, ou AES pdAumger Electron Spectroscopgonsiste a compter ces
électrons et a les trier selon leur énergie. Unuic le spectre indique la présence d’un
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elément dans I'échantillon, le pic étant d’autdospntense que la concentration d’atomes de
cet élément est importante. Cette technique edt @den fois qualitative et semi-quantitative

ou quantitative.

Les électrons Auger ayant une faible énergie (quesigdizaines ou centaines d’électrons-
volts), seuls ceux émis a proximité de la surfagavpnt parvenir jusqu'au détecteur : c'est
une méthode de caractérisation superficielle, awee profondeur d'analyse de quelques
Angstroms a quelques nanométres, selon I'énergi¢rdesitions étudiées.

Il convient que les électrons Auger ne rencontpast d'obstacle dans leur migration et que la
surface de I'échantillon ne soit pas polluée esorade la superficialité de la caractérisation.

C'est pourquoi il est nécessaire de travailler stmavide:~10° & 10'° mBar.

2.3.4.2. Le spectrométre

Comme nous venons de le voir, I'étude des électrAnger nécessite ['ultravide.
L'appareillage comprend donc des pompes a palette gtteindre le vide primaire, mais
également une pompe turbo-moléculaire, des pompeigues ainsi qu'un systeme de
sublimation de titane permettant d’obtenir puis rdaintenir l'ultravide a l'intérieur de

I'enceinte.

La partie sous vide du spectrométre se divise@a thambres, séparées par des vannes. La
premiére est un sas d’introduction. La chambreasu®; ou I'échantillon peut étre transféré a
l'aide de "cannes", est la chambre de prépara@itest ici que I'échantillon sera rompu par
traction a froid. Enfin, la troisieme enceinte lasthambre d'analyse, ou est placé I'échantillon
rompu et ou sont situés le canon a électrons, tecti#ur d’électrons secondaires et le

détecteur d'électrons Auger.

On note que la seconde moitié rompue reste dacisalabre de préparation, elle sera retirée
lors d'un nettoyage périodique de l'appareil, tiwe des chambres étant une opération
lourde et évitée autant que possible en raisonsdue de pollution et du temps considérable

nécessaire a la remise sous vide (plusieurs jours).

Le canon a électrons est un canon a effet champkis pourField emission gurde la
marque York Probe Sources et peut atteindre unaabute 50 nA. L'analyseur d’électrons

Auger utilisé est un modéele MAC2 a miroir cylindrgde I'entreprise Riber.
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2.3.4.3. Rupture de I'échantillon

Notre laboratoire est spécialisé notamment dartsd& de la ségrégation intergranulaire
comme celle qui fait I'objet de ce mémoire. Ce mimane étant interne au matériau, il est
nécessaire d’obtenir une rupture fragile intergtainel de I'échantillon afin de transformer

l'interface, le joint de grain, en surface.

Pour ce faire, le spectrometre présent a 'lMNreshi d'un appareillage de traction (voir la
Figure 19) afin d'effectuer les ruptures d’échdotilin situ et donc d’éviter tout risque de
contamination des faciés. Le caractere intergrameulde la rupture est favorisé par le
refroidissement préalable de I'échantillon. Le witcd’azote liquide permet de refroidir
I'échantillon & une température approximative deO<C.

Téte

v

Fourchette de traction

v

Micro-éprouvett
de traction entaillée

Porte-échantillo

Circuit d’azote liquide

Figure 19 : Schéma de la rupture par traction in gu dans le spectromeétre Auger

2.3.4.4. Méthodologie

Les pics Auger les plus importants du soufre enidlel étant respectivement situés a des
énergies de 152 et 848 eV, les spectres (hombmowes par seconde par classe d’énergie)
sont enregistrés sur une gamme allant de 0 & N0Peur chaque échantillon on analyse

entre 30 et 40 facettes intergranulaires répastieslifférentes zones de I'échantillon, comme
il est visible sur I'exemple de la Figure 20, qurrespond a une zone d’'un échantillon

comprimé a 550°C & la vitesse de 530 jusqu’a un taux de déformation de 6,39%. Nous
détaillerons par la suite la quantification effé&sisur le point d’analyse P1.
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Figure 20 : Image typique de faciés de rupture deickel analysé en spectrométrie d'électrons Auger.
Chaque croix rouge représente un point d’analyse.

Un programme créé par notre équipe de recherchmepede traiter ces spectres. Ce
programme dérive les mesures afin de pouvoir midantifier les pics, effectue un lissage
par moyenne glissante sur trois points pour dintid@idruit du signal et recherche les pics
(voir Figure 21). En plus des pics du nickel et shufre, on cherche également celui du
carbone, a 272 eV, et de I'oxygene, a 510 eV, toptésence indiquerait que la surface a été
polluée et donc que le résultat est faussé.

5x10°

4000+ Ni
I
4x10° A Ni
2000+ I \
S w 0
S 3x10° °
3 g -2000-
8 2x10° 3
2 8 -4000 S
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O -6000
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Energie [eV] Energie [eV]
Spectre direct Spectre dérivé et lissé

Figure 21 : Exemples de spectres Auger direct (a gehe) et dérivé puis lissé (a droite) correspondargu
point P1 de la figure précédente.

On peut noter au passage gu’aucun €lément autrée qaoeifre ou le nickel n’est détecté ici,
indiquant bien que seul le soufre est en causeldgt®¥nomene qui nous intéresse. Il en a été
de méme pour tous les spectres effectués dandie da cette étude.
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La quantification de la ségrégation du soufre estrmue par la formule de Seah [57] :

X¢ = 2 Hs/Ss Eq. 23

1-exd - a Hy /Sy tHs/Ss
Acosé,

a : épaisseur de la couche ségrégée

A - longueur d’atténuation des électrons Auger dansd&el
g, angle d’émission
Hs- Hni: hauteur du pic de soufre - du nickel mesurée sapéetre dérivé

S-S facteur de sensibilité du soufre - du nickel mesuréun matériau de

composition connue

Dans notre cas nous utilisons les valeurs suivantes

- a=0,25nm

- Ao = 0,50 nm [58]

- 8o = 45° (valeur propre a la géométrie de notre tspetEtre)

- Ss= 13,76 (valeur mesurée sur un matériau de référeRe9)

- Sni = 1,53 (valeur mesurée sur un matériau de référelmyvar FeNi 36%)

Le résultat de cette quantification est une fractie monocouche de soufre dans le joint de
grain, le facteur 2 compensant le fait que le soufr se répartir aléatoirement entre les deux

faciés de rupture.

On peut aussi assimiler cette valeur a une « tmctitomique » de soufre dans le joint de
grain. Dans notre exemple (Figure 21), dont lesidétle la quantification figurent dans le
Tableau 5, nous obtenons une concentration enesdafis le joint de grain de 66,5 % sur le

point P1.
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X
Position du piq Amplitude du pic S .
[fraction de
[eV] [coups.§] [coups.§]
monocouche]
S 152 3260,5 13,76 0,665
Ni 848 1787,8 1,53 0,335

Tableau 5 : Exemple de quantification d'un spectreAuger sur les spectres présentés sur la figure

précédente (point P1).

La mesure étant tres sensible a la pollution, niveent d’effectuer une vérification manuelle
des spectres afin d’éliminer ceux contenant duassbNous n’utiliserons pas non plus les
mesures pour lesquelles un trop faible nombre des@ été mesuré, ce qui arrive pour

certaines facettes du fait de leur orientationrppport au détecteur Auger.

Le résultat retenu et présenté par la suite estogenne des quantifications sur les spectres

fiables. Sur notre exemple, le résultat est de 48:%oufre avec un écart-type relatif de 0,40.

1.4

124

0.8 4
0.6 1

0.4 -

Fraction de monocouche de soufre

0.2 1

‘—O—Mesure —m— Moyenne sur les mesures précédentes

O T T T T T T T T 1
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45

Nombre de points d’analyse

Figure 22 : Quantification de la concentration en sufre sur chacun des points analysés (en bleu) et
moyenne progressive (en rose)

La distribution des résultats sur un méme échantifleut sembler trés (trop) large, elle est en
partie inhérente a la technique. Cela provienteeatrtres du fait que comme nous sommes
dans le cas d’'un facies de rupture et non d'unrédloan plan, I'orientation de la surface

analysée par rapport au faisceau incident n’estpastante d’'une facette a l'autre, ce qui a
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une influence non négligeable sur les résultaty. [B® plus, la ségrégation peut étre
significativement différente d’un joint de grainl’autre [60]. Cependant, le grand nombre
d’analyses réalisées sur chaque échantillon compeette dispersion et assure un résultat

fiable.

2.3.5.l’analyse par dispersion de longueur d’'onde de rayons X

La majeure partie des mesures de ségrégation péésepar la suite ont été effectuées par
analyse de dispersion de longueur d’onde de ra}ome®té WDX ou WDS pouwWavelength
Dispersive Xray Spectroscafya spectroscopie WDX est ancienne et sert classignt a de
I'analyse chimique en volume (environ 1j})mCependant, son «détournement » pour
'appliquer a la mesure de couches mono-atomiqeeségrégation est tres récente et a été
développée dans notre laboratoire [61, 62]. Nousnavdonc choisi ici de donner une

description assez détaillée de cette techniquaecvamte ».

2.3.5.1. Principe de I'analyse WDX

L’analyse WDX utilise le fait que les rayons X émpgr des atomes soumis a un
bombardement électronique ont une longueur d’omdetion de la transition électronique
dont ils sont issus. Connaitre le spectre de disperde longueur d’onde de rayons X émis

par un échantillon permet donc de remonter & sgosition chimique.

/,\
X@z | 3e/ 2d,, sind=nx
Cristal \l/ ::dhm

Figure 23 : lllustration de la loi de Bragg, utiliste en spectrométrie WDX pour sélectionner une longur

d’onde donnée.

La diffraction des rayons X émis par I'échantillsar un cristal permet de sélectionner une
longueur d’onde selon la loi de Bragg. En effetinote il est représenté sur la Figure 23,
selon l'angle d’incidenc® et la distance interréticulaire du cristal monochateur utilisé
dnui, Une seule longueur d’onde sera réfléchie vedetecteur. La rotation du cristal (voir la

Figure 24) permet un balayage en longueurs d’obdélisation de plusieurs cristaux, donc
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de différentes distances interréticulaires, permet couvrir une plus large gamme de
longueurs d’onde. Ainsi, le spectrometre utiliséglaette étude dispose de six cristaux et
peut quantifier des longueurs d’ondes allant dd 4,177 A.

Faisceau
électronique
incident

Echantillon

Figure 24 : Schéma de fonctionnement d'un spectrortr@ d'analyse par dispersion de longueur d'onde de

rayons X

2.3.5.2. WDX « classique »

La technique d’analyse par longueurs d’onde dermay6 a été développée par un Francais,
Raymond Castaing, en 1951 lors de ses travauxede fI63-65], permettant pour la premiére

fois 'acces a la composition d’'un matériau a I'éiésdh micrométrique.

Plusieurs modeles de quantification ont depuisn@gau point (corrections ZAF, modeles
MSG [66, 67], PAP et XPP [68, 69]) pour de 'ana&yslumique. Ils étaient tous basés sur
'hypothése que le volume analysé est homogéne ampasition. Ces modéles sont
couramment utilisés en WDX pour de la microanalglsssique. Dans les années 80 et 90,
des modeles pour I'analyse d’échantillons straifiouches minces) ont été proposés [70],
permettant la détermination de la composition et'@gaisseur de couches minces. Un des

outils les plus utilisés est le logiciel Stratag®¥rde la société SAMx [71].

Un des aspects les plus intéressant du WDX esexmallent rapport pic / fond, ce qui en fait
une technique tres sensible : la limite typiqueddeection en WDX pour une microanalyse

conventionnelle est de l'ordre de la dizaine de pfwariable selon I'échantillon et les
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conditions opératoires). De plus, il a été démodtés les années 60-70 que le WDS est
capable de détecter de tres petites quantités terendéposées ou ségrégées sur un substrat.
Plusieurs auteurs ont ainsi pu détecter des frastil® monocouche [72-77]. Par exemple, la
limite de détection du WDX pour la quantificatiolmxlygene dans une couche mince d’oxyde

de tantale a été estimée &°g@m? seulement par Sewell et Mitchell en 1971 [74].

Il est surprenant d’observer que depuis le débstaihmées 70, le WDX est resté quasiment
inconnu des métallurgistes travaillant sur la sggfién superficielle ou intergranulaire. De
récents travaux menés au sein de notre équipe emigp I'application du WDX, une

technique d’analyse de volume, a I'analyse deifsastde monocouches en surface.

2.3.5.3. Quantification par WDX appliquée a la ségr égation

intergranulaire

Sous l'effet d’'un bombardement électronique, unmete@met des rayons X d’une longueur
d’'onde dépendant de sa nature chimique. On pewt elordéduire que le nombre de photons
X recus par le détecteur pour une certaine longdaunde est fonction du nombre d’atomes

excités présentant une transition électroniquectte énergie.

En comparant I'intensité d’'une raie sur un échkemiavec celle obtenue sur un échantillon de
référence de composition connue et en prenant epteoles conditions de mesure, on peut
alors remonter a la quantification de I'élémentsibéchantillon.

Dans notre cas les analyses sont réalisées a ZukVa raie K du soufre. Celle-ci est
représentée sur la Figure 25 pour un échantillomideel recouvert d’'une monocouche de
soufre ségrégeée en surface. Précisons que le moude présenté sur la Figure 25 est dd au
soufre ségrégé en surface et non au soufre présemblume, qui est de 7,2 ppm dans cet
exemple [61], comme il est détaillé dans le panalggasuivant.
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Figure 25 : Raie Ka du soufre mesurée & 20 kV et 400 nA sur un échalidin de nickel recouvert d'une

monocouche de soufre ségrégée en surface. Le terdpscomptage est de 100 s par point, soit envirorblh

pour I'ensemble de ce pic. [61]

Le cas qui nous intéresse spécifiquement dans éttide est celui d’'une fraction de
monocouche de soufre « ségrégée » a la surface siilbstrat de nickel. Comme nous le
verrons plus loin, la contribution du soufre contesans le volume du matériau (5 ppm
massiques) peut, dans la plupart des cas, étradéoés comme négligeable par rapport a
celle du soufre présent sur la surface. La demssitiacique de soufre (masse de soufre par

unité de surface) est alors simplement proportib@@e’intensité d’émission.

Nous pouvons utiliser la formule suivante [62, 69]

I
H=2K-— Eq. 24

l Std

i : densité surfacique de soufre [ng:8m
| : Intensité de la raie & du soufre mesurée sur I'échantillon [coup'sms\’]

Ista: Intensité de la raie K du soufre mesurée sur un échantillon de référence
[coups.§-.nAT

Comme pour l'analyse des joints de grains par sp@etrie Auger, 'analyse s’effectue sur

un faciés de rupture. La surface analysée conti@nt statistiquement la moitié du soufre qui
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était initialement contenu dans le joint de gr&eci est pris en compte sur nos résultats par

le facteur 2 de I'équation de quantification (E4).2

Le parametre K dépend de la raie d’analyse chode,la nature de la matrice, de
I'échantillon de référence utilisé ainsi que deelasion du faisceau. Dans notre étude il s’agit
respectivement de la raieokdu soufre, du nickel, du sulfure de fer FeSd’'une tension de
20 kV. Le facteur K peut alors étre déterminé élisaht un modeéle ¢ (pz) » [78]. Le calcul
détaillé peut étre trouvé dans les travaux pubtias Novakowski et al. [62] avec pour

résultat :
K = 256,1 18 ng.cm? Eq. 25

2.3.5.4. Contribution du soufre contenu en volume

La contribution du soufre contenu dans le volunie guantification du soufre ségrégé par la
méthode WDX a été étudiée par Nowakowski et. &] ur le méme matériau que celui

utilisé au cours de notre travail.

L’intensité de la raie K du soufre en WDX peut s’écrire :
| = [X(e2)é(oz)doz Eq. 26
o=

| : Intensité de la raie
z . Profondeur [cm]
p: Densité [ng.cr]

oz . Densité surfacique = masse par unité de surfacael@paisseur z de matériau

[ng.cmi?]
X(oz) : Fraction massique de soufre dans le matériau

&pz) : Fonction sans dimension décrivant la distributianl@htensité de la raie K du

soufre en fonction de la profondeur pour un faiscda 20 kV
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L’influence du soufre contenu dans le volume péxg €alculée en considérant un échantillon
de nickel contenant 5,4 ppm massiques de soufre ldavolume et aucun soufre en surface.
Nous obtenons alors le rapport entre les intengiéésaies k& du soufre mesurées sur un tel

matériau et sur un matériau « standard » de ré&férea$s :

Xs J.Qt (pz)dpz
= 0 Eq. 27
> X S std J. fstd (pZ)de
0z=0

Xs: Concentration en soufre dans le volume de I'éctiant{5,4.10°
Xssd:  Concentration en soufre dans le volume du stan&al (0,534)

Les courbeg et &g sont déterminées en utilisant par exemple I'apgpea¢PP proposée par

Pouchou et. al. [79] et qui ne sera pas détaitiée i

Nous obtenons alors un rapport d'intensité de fhig £ 7,4 1¢°. En utilisant I'équation de

guantification Eq. 24, on peut calculer que ce aapplsiq correspondrait a une concentration
intergranlaire de soufre de seulement 3,8 ng.cBn d'autres termes, la contribution du
soufre présent dans le volume du matériau indatergiellement une lIégére surestimation de

la ségrégation, de I'ordre de 4 ng:€m

D’ailleurs, des mesures ont également été effestsgeun échantillon poli de notre nickel ou

sur des zones transgranulaires d’échantillons rempraitées de facon classique, c'est-a-dire
en considérant qu'il s’agit d’'une analyse en voluroes mesures donnent une valeur de
7,5 ppm massiques. Cela correspond assez biewvaldar attendue de 5,4 ppm massiques, la
concentration en soufre de notre matériau. Traidékside de I'équation Eq. 24, ces mémes

mesures donnent une valeur de 4,8 ng,atonforme au calcul détaillé précédemment.

En conclusion, la contribution du soufre contennosdie volume du matériau est donc faible
au regard des valeurs obtenues par la suite suéctamtillons (de 15 & 65 ng.éjnet peut

donc légitimement étre négligée.

2.3.5.5. Correction d’angle d’incidence ou « tilt »

Classiquement, les échantillons sont placés danslEB perpendiculairement au faisceau

d’électrons, c’est par exemple le cas des échamsilte référence comme ici la pyrite EeS

51



MATERIAU DE L'ETUDE ET TECHNIQUES EXPERIMENTALES

Cependant, un faciés de rupture est une surfaddeatée, ce qui a une influence non
négligeable sur les mesures WDX. |l faut donc paumeesurer I'angle d’inclinaiso® ou

« tilt » de chaque facette analysée par rappdidiaoeau incident (Figure 26).

Plan
vertical

@: angle d’inclinaison ou « tilt »
@ . azimuth

TOA : angle d’émergence ou “Take-off angle”

Figure 26 : Représentation spatiale de l'inclinaiso de I'échantillon permettant de définir I'angle detilt ©

Novakowski et al. [62] ont développé une méthodgimale permettant d’obtenir la valeur de
cet angle en utilisant la mesure du courant d'éilam Selon I'angle de tilt, la quantité
d’électrons secondaires et rétrodiffusés émiseereefgas la méme, et par conséquent la valeur

du courant absorbé, ou courant d’échantillon, varigelon I'équation :

0
_ CB B Cabs
cos<d

C Eq. 28

:CB

abs

Cabs: Courant absorbé mesuré sur la facette du faciesigeire analysée
Cg: Courant de faisceau (mesuré sur une cage de Fadaday
C’%ss: Courant absorbé mesuré sur un échantillon de nipkebendiculaire au faisceau

Pour une surface de nickel pur, le rapport enteoigant de faisceau et le courant absorbé en

incidence normaled(= 0°) est constant et vaut 0,64. On obtient dkorelation suivante :

cosd = ﬂ
1- Cabs Eqg. 29

CB
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Pour chaque facette intergranulaire analysée, lasureedu courant absorbé par un pico-
amperemetre installé sur le microscope permet denemonter a la valeur de I'angle de tilt

et ainsi de corriger I'’équation de quantificatian devient :

M= 2K cose Eq. 30

Std
On notera que I'angle d’azimughn’intervient pas dans la quantification.

2.3.5.6. Appareils utilisés

hY

Le microscope électronique a balayage utilisé &ti tn microscope a effet champ de la

marque Carl Zeiss, le Merlin, qui a déja été délaits le paragraphe 2.3.2.2.

La sonde WDX est un spectrometre INCA Wave 500idaigr par Oxford Instruments, les

caractéristiques de cet appareil étant résuméesledrableau 6.

Référence Inca Wave 500
Nombre de cristaux 6
Gamme couverte 0,07 210,84 kV

(177 241,14 A)

Limite de détection typique~ 10 ppm

en microanalyse classique

Tableau 6 : Caractéristiques du spectrométre WDX Lilisé

2.3.5.7. Procédure expérimentale

Comme il a été vu plus haut, la quantification decbncentration intergranulaire de soufre
dans I'échantillon est obtenue a partir de la hautku pic de cet élément. Comme nous
mesurons de trés faibles quantités, il n’est pasipte pour des raisons de temps de balayer
toute une zone du spectre. Trois mesures seulegsseaht effectuées pour chaque point
analysé : une sur le sommet du pic, deux autresdeact ce pic afin de déterminer la valeur

du fond continu, que I'on estime étre linéaire. pesitions retenues figurent sur le Tableau 7.
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Différents essais ont permis de déterminer la pho® adéquate a notre étude. Les valeurs
numériques des parametres sont réunies dans lealebl Nous allons dans un premier temps

décrire cette procédure puis l'illustrer d’'un exéenp

1/ Traction dans l'azote liquide de I'échantillgpréalablement usiné en éprouvette) sur une

machine de traction classique ;

2/ Transfert sous quelques minutes d’'une demi-&gtbtel ainsi que d’'une cage de Faraday et
de I'échantillon de référence Fedans la chambre sous vide du microscope ;

3/ Mesure sur la cage de Faraday d’'un courantideefau d’environ 20 nA ;

4/ Standardisation sur I'échantillon de Fe®nesure de la position exacte et de l'intenséé d

la raie Ko (60 s sur le pic et de 2x30 s sur le fond contindroite et a gauche) ;

5/ Augmentation du courant de faisceau au maximanv.(440 nA) afin d’obtenir une
statistique optimale et mesure précise de ce coatarta cage de Faraday ;

6/ Mesures de l'intensité de la rai@ kKu soufre (180 s sur le pic, 2x90 s sur le fonatioo)

et du courant d’échantillon en différents endralts faciés de rupture de I'échantillon a
observer et enregistrement de la position de chagak/se. Chaque analyse est effectuée en
balayant une zone mesurant environ 20x20 um. Peysas favoriser certaines facettes, la
platine portant I'échantillon est tournée plusieimis, des zones différentes se trouvant ainsi
orientées de facon adéquate par rapport au détecteu

7/ Dépouillement des données : calcul des conderigintergranulaires de soufre pour
chaque facette analysée (selon I'équation Eq.RB®)r chaque échantillon on analyse entre 14
et 20 facettes. Est également calculée la moyemitema&tique et I'écart-type sur les

différentes mesures.

La tension de faisceau utilisée est de 20 kV darmdrmet d’avoir le courant le plus élevé

possible (environ 440 nA) et donc la meilleureistafue de comptage.
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Tension de faisceau

20 kV

Courant utilisé sur le FeS

20 nA (pour ne pas saturer le détecteur)

Courant utilisé sur I'échantillon

:environ 440 nA

Position du pic

5,3730 A (2,308 keV)

(valeur vérifiee avant chaque échantillon)

Positions des fonds continus 5,1999 A (2,385 keV)

5,5500 A (2,234 keV)

Temps d’'analyse sur le FeS Pic : 60 s / fonds continus : 30 s x 2

Temps de comptage sur I'échantillopPic : 180 s / fonds continus : 90 s x 2

Tableau 7 : Parameétres des mesures WDX

Pour illustrer cette procédure, prenons I'exemplen dechantillon comprimé a 550°C a la
vitesse de 3,9 10s! jusqu’a une déformation de 1,71%.

Dans cette expérience, nous avions mesuré un dodeardaisceau de 439,9 nA et une

intensité de la raie ¢ du soufre de 215 coupg.8A™ sur I'échantillon de référence du keS

Figure 27 : Exemple de faciés de rupture d'un échdition de nickel. Chaque rectangle noir représenteine
zone d’analyse WDX.
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Le faciés de rupture de cet échantillon est reptéssur la Figure 27, chaque rectangle noir
symbolisant une zone analysée.

Intéressons-nous plus précisément a la zone d'smaytourée d'un cercle rouge sur la

Figure 27. Le spectre mesuré est représenté siguae 28.

80 -
60 M
40 - AN

20 1

Nombre de coups par seconde

T T T T T T T T
4,0 45 5,0 55 6,0 6,5 7,0
Longueur d'onde [Angstroms]

Figure 28 : Spectre WDX mesuré sur la zone repérédmn rouge sur le faciés de rupture de la Figure 27

Les valeurs correspondantes sont pour l'intensigimale 60,84 coups’s pour l'intensité
moyenne du fond continu 51,08 couflset le courant mesuré est de 197 nA. Ces données
permettent de calculer sur cette zone une condimtrmtergranulaire de 34,4 ng.énet un
angle d’inclinaison de 49°.

45 -
40 -
35 -
30 -
25 -
20 -

u [ng/cm?]

15 ~
10

54 —e— | —B— Moyenne p

0 T T T T

0 5 10 _ 15 20
Nombre de points

Figure 29 : Quantification de la concentration integranulaire en soufre de chacune des zones analysée

sur notre échantillon (en bleu) et moyenne progresse (en rose)
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L’'opération a été répétée sur vingt facettes difiées. Le graphique de la Figure 29
représente les résultats obtenus pour chacuneotes analysées de I'échantillon (en bleu)
ainsi que la moyenne progressive sur ces valeursrgse). Le résultat final pour cet

échantillon est une valeur moyenne de 27,6 n§.enun écart-type de 9,4 ng.ém

2.3.6.Comparaison de l'analyse par dispersion de longueurs
d’'ondes et de la spectrométrie d’électrons Auger

La spectrométrie d'électrons Auger (AES) est la hndé classiquement utilisée pour
guantifier la ségrégation superficielle ou intergraire dans les métaux. Cependant,
'analyse par dispersion de longueurs d’ondes (WpPE€sente certains avantages par rapport

a la premiére technique.

Premierement, la ou 'AES ne souffre aucune pdaltutet nécessite un échantillon maintenu
en permanence sous ultra-vide, le WDX est insemsibla contamination. Par conséquent,
I'échantillon peut étre manipulé, et dans notre fcasturé,ex situet I'analyse peut se faire

sous vide secondaire.

Deuxiemement, le WDX permet de prendre en compétivement facilement I'orientation
géométrique de la facette analysée dans la quaatiifn, chose qui est difficile en AES et

conduit a une forte dispersion des mesures.

Cependant, 'AES sera préférée, ou en tout cas k&ongmtaire, dans certains cas, car elle
dispose de deux points forts par rapport au WDXWI2X ne permet I'analyse que d’un seul
élément a la fois, la ou la spectrométrie d'élewré\uger fournit un spectre complet en
guelques minutes. Le WDX n’est donc pas adapté Badalyse « qualitative » de surface.
Appliqué a notre cas, I'AES nous permet d’'affirnggre seul le soufre est en cause dans le
phénomene qui nous intéresse, car les spectraguamdi 'absence d’éléments autres que le
soufre ou le nickel dans les joints de grains ajpiss le WDX ne nous le permettrait pas dans

des temps d’analyse raisonnables.

Deuxiemement, la mesure de ségrégation interfagateWDX est limitée aux éléments
traces, puisqu’il est nécessaire de pouvoir négligecontribution volumique de I'élément

mesuré a la surface.

Pour des temps de comptage de quelques minulesjtiade détection de la technique WDX

est de I'ordre du nanogramme par centimetre cag&ui représente, pour I'élément soufre,
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environ un pourcent d'une monocouche. L'ordre dendeur de la limite de détection est

donc globalement la méme pour les deux techniques.

Enfin, ces deux méthodes different par l'unitéisg, puisque celle de I'AES est la fraction
de monocouche et dans le cas du WDX nous obtermmsne résultat une densité surfacique,
soit par exemple des ng.@rDans ce sens, ce sont deux techniques compléinesnzomme

nous le verrons plus loin dans le chapitre traitee® résultats.

58



RESULTATS EXPERIMENTAUX

Chapitre 3

Résultats expérimentaux

3.1. Deux méthodes, deux unités : comparaison

Nous avons utilisé pour la quantification de laréggtion intergranulaire du soufre deux
meéthodes distinctes : la spectrométrie d’électrénger et I'analyse par dispersion de

longueurs d’ondes des rayons X.

Ces deux technigues sont complémentaires, notampene qu’elles ne fournissent pas
exactement la méme information. L'AES mesure dastiions de monocouche alors que le
WDX permet d’obtenir une densité surfacique. Leissnment des deux techniques permet

donc d’accéder au nombre d’atomes contenus dansianecouche intergranulaire.

Pour pouvoir utiliser ensemble les résultats okldqrar les deux méthodes (Auger et WDX)
des paires d’échantillons recuits de fagcon semblallt été analysés par l'une et l'autre
meéthode. Les temps et températures de recuits @uesles résultats de quantification de la

ségrégation sont réunis dans le Tableau 8.

L’état « brut » correspond a I'état de livraisonrdatériau, soit une température de recuit de
900°C. Dans cet état, la surface de rupture présntarges plages transgranulaires. Ce sont
ces plages qui ont été analysées ici. Comme on gitogly attendre, la spectroscopie
d’électrons Auger ne détecte pas de soufre dansaeditions. Cependant, le WDX en
mesure une faible quantité (4,8 ng:9mCette valeur est en réalité due & la contriloutia
soufre volumique dont nous avions parlé dans lagraphe 2.3.5.4.
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Ces données ont été tracées sur la Figure 30, prasentant la quantification WDX en
fonction du résultat obtenu par AES. L'ajustemehtnd droite sur ces données permet

d’obtenir une relation d’équivalence entre les émides deux méthodes.

] ] ] ] Résultat AES
Température Duree Durée Résultat WDX )
_ ) [% de Lieu d’analyse
du recuit (WDX) (AES) [ng.cm™]
monocouche]
900 ) _ Facettes
. 30 min 30 min 4,8 0 .
(matériau brut) transgranulaires
. Facettes
750 2al2h 45h 33,4 (moyenne) 375 | )
intergranulaires
) . Facettes
650 12 jours 1 mois 57,3 50,9 . )
intergranulaires

Tableau 8 : Quantification de la ségrégation par AB et WDX sur des échantillons avec recuits

comparables afin d'obtenir la concordance entre legssultats des deux méthodes
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Figure 30 : Représentation de la quantification dda ségrégation par AES et WDX sur des échantillons

avec recuits comparables afin d'obtenir la concordace entre les résultats des deux méthodes
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Nous obtenons alors la relation suivante d’apigsastement d’'une droite sur nos résultats :
Mg = 097x X + 335 Eq. 31
Us: Quantification par WDX [ng.ci]
Xs: Quantification par AES [% de monocouche]

Cette relation nous donnant le rapport entre foactie monocouche et densité surfacique,

nous pouvons en déduire le nombre d’atomes pat deisurface dans une monocouche :
1 monocouch& Xs = 100%
& ps = 100 ng.crif Eq. 32
& ps = 1,88.16° at.cm?
Nous exposerons par la suite ensemble les résubaénus par les deux techniques. Les
valeurs seront données en concentration surfaciggegdonnées Auger ont été converties

grace a la relation ci-dessus (Eq. 31). Nous lpgsenterons cependant différemment afin de

pouvoir les distinguer, avec des symboles pleing WDX et creux pour 'AES.
3.2.  Ségrégation d’équilibre

3.2.1.Cinétique de ségrégation lors du recuit

Nous avons mesuré la cinétigue de ségrégation idlldguintergranulaire du soufre dans

notre matériau a deux températures différente9°G®t 750°C, et ce par WDX ou par AES.

Les résultats, que nous allons détailler, sontesaur la Figure 31. Les recuits a 550°C et
750°C ont été reéalisés sur des échantillons de riaaxe préalablement recuits a 900 ou
950°C.

3.2.1.1. Cinétique a 550C

La courbe (a) de la Figure 31 représente I'évolutie la ségrégation intergranulaire en
fonction de la racine carrée du temps de recuib@®G. On observe une évolution linéaire

suivie d’un plateau.
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Le plateau correspond a I'état d’équilibre de lgrégation entre le grain et le joint qui a lieu
pour une densité surfacique en soufre de 58,8 rfg.ceite valeur étant la moyenne des trois

derniéres mesures.

Nous pouvons noter que la ségrégation initiale éggtle & 15 ng.cfh Cette donnée se
vérifiera également sur les résultats suivantssreutiendrons donc compte des maintenant

dans le tracé des courbes de tendance et le teaitetas données comme le calcul de pentes.

La premiére partie de la courbe est une droiteeséep0,0184 ng.cths’? Elle correspond au
domaine d’application de la loi simplifiece de MchbeaRappelons gu’avant I'équilibre la

ségrégation intergranulaire suit la loi simplifele McLean (voir 1.2.5.1 p.20) :

() = 4G, [P+, £q. 15

1 Densité surfacique en soufre [ng:ém
C, Concentration volumique [ng.cth
D: Coefficient de diffusion du soufre dans le nickeff{s?]
t: temps|s]
Ho: Ségrégation initiale &t =0 [ng.chi
En tracant la concentration en soufre dans le pgengjrain en fonction de la racine carrée du

temps, on obtient, dans le domaine d’applicatiotadei, une droite de pente K telle que :

D
K =4x X, |— Eqg. 33
& /4

C, Concentration volumique [ng.ct;
5,4 ppm mass. de soufre dans du nickel = 4,8hg&n?®

D: Coefficient de diffusion du soufre dans le nickeff{s?]

Nous pouvons donc calculer le coefficient de diffasexpérimental du soufre dans le nickel

& 550°C & partir de nos mesures. Nous obtenonsaleer de 2,9.1¢" cnf.s™.
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Figure 31 : Cinétiques de ségrégation intergranula¢ représentées en fonction de la racine du tempsd
recuit mesurées a 550°C (a) et 750°C (b) et compéifade ces deux cinétiques en fonction du logarithendu

temps de recuit (c). Les courbes en pointillés saghent I'évolution globale de chaque série de valesi
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3.2.1.2. Cinétique a 750C

La cinétique de ségrégation intergranulaire durecaif7’50°C est représentée en fonction de la
racine carrée du temps de recuit sur le graphiquel€ la Figure 31, le trait en pointillés
soulignant la tendance générale des points expetaue. Les symboles ronds représentent
les mesures effectuées dans le cadre du préseail,ttas creux pour les mesures AES et les
pleins pour les mesures WDX. Les carrés correspindedes expériences effectuées
précédemment au sein de notre éequipe [62] sur Imemiatériau et dans les mémes

conditions expérimentales que celles décrites pduws.

Comme pour la cinétique a 550°C, nous voyons umduBen linéaire en racine de temps
suivie d'un palier, correspondants respectivementa aségrégation puis a une phase

d’équilibre. Ici aussi, la ségrégation & I'étatiadiest d’environ 15 ng.ci

Nous pouvons déduire de la pente de la premiérgepdes résultats le coefficient de
diffusion du soufre en appliquant la loi de McLeaomme nous l'avons effectué
préecédemment. Nous obtenons comme résultat uniadeaffde diffusion expérimental du
soufre & 750°C de 2,6.10cnf.s™.

3.2.1.3. Comparaison des deux cinétiques

Les résultats obtenus pour les deux études deiqueétie ségrégation, a 550 et 750°C sont
réunis sur le troisieme graphique de la Figure B81lil® sont représentés, ainsi que leurs
courbes de tendance respectives, en fonction dopstelmrecuit sur une échelle logarithmique.
On y observe que pour une température supérieu@o@yC I'équilibre est obtenu environ

1000 fois plus rapidement.

Ceci est confirmé lorsqu’on compare les deux coieffits de diffusion mesurés qui présentent
un rapport de 3000. Nous pouvons également compaeerésultats avec ceux annonceés par
Vladimirov [29] (voir Eqg. 13) qui sont de 1,86:40cm.s" & 550°C et de 9,62.16cnf.s* &
750°C. Toutes ces données sont réunies dans leata8l

Nous avons également tracé ces valeurs dans uradiage d’Arrhénius sur la Figure 32. Les
points symbolisent les résultats que nous venomepdser. La droite représente quant a elle
les résultats obtenus par Vladimirov, la partidrait plein correspondant au domaine étudié

et celle en pointillé a une extrapolation.
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Température Coefficient de diffusion du soufre [&s1]
[*C] Expérimental Selon la littérature [62]
550°C 2,9.10* 1,86.10"
750°C 2,6.10° 9,62.10%

Tableau 9 : Valeurs des coefficients de diffusionuw soufre dans le nickel mesurés a 550 et 750°C et

comparaison avec les valeurs de la littérature

Température [C]
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Figure 32 : Diagramme d'Arrhénius du coefficient dediffusion du soufre dans le nickel. Les travaux de
Vladimirov sont représentés par la droite : la parte en trait plein correspond au domaine de températre
exploré par Vladimirov, celle en pointillés a I'extapolation. Les valeurs expérimentales issues du @sent
travail sont symbolisées par les carrés noirs.

La valeur du coefficient de diffusion du soufre slda nickel que nous avons obtenue est en
accord avec celles déterminées par Vladimirov. Ceafirme a nouveau la pertinence de

notre méthode de mesure de la ségrégation intakéguar WDX.

Rappelons que dans les deux cas la ségrégationed&lune valeur non nulle. Ceci indique
gue malgré le recuit de déségrégation dont il &aténention plus haut, a I'état initial nos
échantillons présentent une ségrégation de 15 ffy.Guette valeur sera désormais retenue

comme valeur initiale.
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3.2.2.Ségregations d’équilibre a différentes températures

Les mesures effectuées sur des échantillons requstpu’a obtention de I'équilibre a

différentes températures, ainsi que les condittnségrégation correspondantes, sont réunies

dans le Tableau 10 et représentées sur la Figure 33

Température i _ Méthode de Concentration en
Durée du recuit o -
[°C] caractérisation soufre a I'équilibre
550 250 jours WDX 58,8 ng.cém
650 30 jours AES 50,9% = 52,7 ng.‘%m
650 15 jours WDX 57,3 ng.6ém
750 4 & 12 h (moyenne) WDX 33,4 ng’cm
750 4,3h AES 37,8% = 40,0 ng:ém
30 min
900 B WDX 15,8 ng.ci
(Matériau « brut »)

950 30 min WDX 15,7 ng.€m

Tableau 10 : Valeurs de ségrégation intergranulaired'équilibre mesurées sur des échantillons recuita

des températures comprises entre 550 et 950°C
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Figure 33 Ségrégation intergranulaire d'équilibre a différentes températures. Les symboles

correspondent aux mesures expérimentalel WDX et & Auger). La courbe représente la loi de McLean

calculée avec les paramétres thermodynamiques aféig, & savoir pay = 63,6 ng.crif et AG = -102 kJ.mol*
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La gamme de température couverte par nos expésiemaede 550 a 950°C. Il n’est
malheureusement pas possible a I'échelle d’'uneetidésffectuer des recuits a plus basse
température car ils nécessiteraient des recuitplueurs années voire dizaines d’années.
Pour des températures plus élevées le problentoebte. Premiérement le nickel étant sujet
au grossissement anormal de grains, nous risqeed@btenir des grains millimétriques, ce
qui nous laisserait peu de facettes a analyseraifaurs, la quantification de faibles taux de
ségrégation n’est pas possible avec les méthodesgus avons utilisées ici. En effet, le
WDX comme la spectrométrie d’électrons Auger nét&ss une rupture fragile
intergranulaire du matériau, ce qui n’est pas k& c@me a la température de I'azote liquide,

lorsque la ségrégation est trop faible.

La tendance dessinée par les points expérimenttux @pprocher de la courbe d’évolution
du taux de recouvrement de soufre dans le joingrdén a I'équilibre en fonction de la
température que nous avions présentée dans letrehtapitant de la thermodynamique de la
ségrégation d’équilibre (1.2.4 p.18). Nous pouvohserver que nos mesures correspondent
tout a fait a I'évolution attendue de la concembraintergranulaire en soufre a I'équilibre en

fonction de la température.

Si I'on reprend I'équation de la thermodynamiquelaeségrégation d’équilibre (Eq. 12) on

obtient :

0
L:CVGX aG Eq. 34

HMax - p‘ RT

M Concentration en soufre dans le joint de grainégtilibre a une

température T [ng.ci]
Hmax: Concentration en soufre dans le joint & saturafiog.cni’]
C,: Concentration volumiqgue en soufre [fraction atongfu
AG° : Enthalpie libre de ségrégation [J.m!

7. Température [K]
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L’intégration de cette équation dans un logiciel tdmtement de donné tel que Origin®
permet d'ajuster les paramétres thermodynamiquges. et AG® sur nos résultats

expérimentaux. Nous obtenons alors les valeursastes :

Hmax = 63,6 ng.crif

AG° = -102 kJ.mot

La courbe du taux de ségrégation d’équilibre erction de la température, selon I'équation
Eq. 34, en utilisant les paramétres thermodynamsigques nous venons de déterminer est

représentée en trait plein sur la Figure 33.

L’enthalpie libre de ségrégation que nous obterssis® comparer avec celles que I'on trouve
dans la littérature. Nous avions déja mentionnéalaur obtenue par Larere et Guttmann en
1982 [28] qui est de -98 kJ.mblet qui est généralement prise pour référence. @rt p
également citer une seconde étude de Larére en[89Bayant pour résultat -94 kJ.robu
celle de Mulford la méme année [81] qui a obtene waleur d’enthalpie libre de ségrégation
de -72,8 kJ.mé!. Cependant ces travaux ne se basent que sur uleetsmpérature (700°C
pour Larére et 825°C pour Mulford) et utilisent deseurs différentes pour la concentration a
saturation (0,44 pour Larere et 1 pour Mulford)gce a une influence non négligeable sur la
valeur d’enthalpie libre. De plus, la valeur de kd8mol* publiée par Larére et Guttmann en
1982 et souvent citée dans la littérature, n'estéatité qu’'une limite basse de I'enthalpie
libre de ségrégation. Elle a été obtenue en suppgse le taux de recouvrement du joint de
grain en soufred = X / Xnay apres recuit d’équilibre a 700°C est de 95%. eChttpothese

n'a été étayee par Larere que par des tests @hotimues mais pas par des mesures directes.

On peut également noter qu’une enthalpie librepeddante de la température (pas de terme
entropique) et indépendante du taux de ségréggiasm de parametre d’interaction solvant-
soluté) permet de reproduire nos mesures de fagsrsatisfaisante (voir la Figure 33).

Un autre point remarquable de nos résultats ré$dohs la valeur de saturation au joint de
grain qui est de 63,5 ng.¢mElle est donc supérieure a celle en surface sjui@mprise entre
40 et 42 ng.ci [61, 82] alors qu’on s'attendrait & trouver uneaentration plus importante
en surface que sur une interface interne tellelgyeint de grain. On pourrait peut-étre voir
dans cette valeur tres élevée de la concentratsaugiation 'origine de l'effet trés fragilisant

du soufre sur les joints de grains du nickel.

68



RESULTATS EXPERIMENTAUX

3.3.  Ségrégation en cours de déformation a chaud

3.3.1. Reproduction du phénoméne de ségrégation accélérée :
déeformation & 550C et vitesse faible

Des échantillons du nickel de I'étude ont été comés a la température de 550°C a une
vitesse « faible » de 3,9 ¥@* jusqu’a des taux de compression compris entre %0t

6,9 %, ce qui équivaut a des durées de compressimprises entre 60 et 1400 secondes. I
n’est pas possible d’effectuer de plus amples d&itions sans déclencher la recristallisation
dynamique du matériau. Ceci serait rédhibitoire @amphénoméne influe fortement sur la
cinétigue de ségrégation intergranulaire, ainsirmugs I'avons vu dans le premier chapitre de

ce document.

La ségrégation intergranulaire en soufre de cearditlons a été analysée par AES ou WDX
selon la méthodologie développée plus haut. La rEigB4 présente les résultats de
guantification en fonction du taux de déformati@m (haut) et en fonction de la durée de
compression (bas). Les symboles différencient éaxanéthodes de caractérisation utilisées :
pleins pour le WDX et creux pour I'AES. Les courbas pointillés servent a souligner la

tendance globale de chaque série de points.

Il apparait en comparant les deux graphiques diéglare 34 que les points expérimentaux ne
figurent pas tout a fait dans le méme ordre seldifscsoient représentés en fonction du taux
de compression ou de la durée de celle-ci. Ceftéreince est causée par une vitesse de
compression qui est |égerement différente d’'un tpdian autre, comme nous l'avons signalé
dans le paragraphe dédié a la préparation des tdldren(2.2.2.2 p.35). Si les échantillons
avaient été comprimés avec une vitesse stricteidentique, I'allure des deux courbes serait

rigoureusement la méme.

Nous remarquons la faible amplitude de déformatimétessaire pour observer une
ségrégation : une déformation de 1 %, ce qui équiiaune durée de compression de moins

de 10 minutes, suffit a augmenter trés sensibletaesggrégation intergranulaire du soufre.

Cette cinétique de ségrégation en cours de défmmptésente des points de ressemblance
avec celle obtenue pour un recuit d’équilibre a°&5Nous pouvons remarquer en premier

lieu que I'équilibre s’établit pour un méme tauxsdgrégation en cours de déformation qu’en

cours de recuit, pour une densité surfacique ireergaire de soufre de 59 ng:ém
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Figure 34 : Quantification du soufre dans les joiné de grains d'échantillons comprimés a 550°C et a |
vitesse de 3,9 10s?, représentée en fonction du taux de compressiongft) et de la durée de compression
(bas)

L’évolution de la concentration intergranulaire soufre (en fonction de la durée de
compression ou du taux de compression) s’effeciu@ussi en deux temps: une partie
diffusion ou la concentration en soufre augmentesda joint de grain puis un plateau,

correspondant a un équilibre entre le joint etréerg

Cependant, alors que nous avions une dépendagedrdiravec la racine carrée du temps pour
la cinétiqgue de recuit, suivant la loi simplifiée dMcLean, elle est dans le cas de la
ségrégation en cours de déformation plutdt proponielle au temps et non a la racine carrée

du temps.
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Néanmoins, afin d’obtenir un ordre de grandeur,snpauvons calculer grossierement un
coefficient de diffusion « apparent » du soufresapposant que la loi simplifiée de McLean
s’applique. Nous tragons pour cela la concentratergranulaire en soufre en fonction de la

racine carrée du temps, ainsi qu'il est représeamtda Figure 35.
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Figure 35 : Evolution de la concentration intergranulaire en soufre en fonction de la racine carrée du
temps pour des échantillons comprimés lentement &6°C

En suivant la méthode appliquée pour les cinétigiésguilibre, nous calculons le coefficient
de diffusion apparent du soufre et en déduisonsvafeir de 1,4.18 cnf.s. Il s’agit d’un
résultat approximatif, néanmoins I'écart avec le da la ségrégation sans déformation est
flagrant car nous obtenons entre les deux situafjeecuit simple et déformation) un facteur
sur les coefficients de diffusion apparents d’emvib000. Autrement dit, la ségrégation est
5000 fois plus rapide lorsque le matériau est aéfodans ces conditions que durant un recuit

a la méme température.

Nous pouvons également souligner l'effet accélérate fulgurant » de la déformation
plastique sur la cinétique de ségrégation en rateleatemps nécessaire pour attendre la
concentration intergranulaire de soufre d’équiljls@it 59 ng.crif. Par simple recuit & 550°C
il faut environ deux mois pour atteindre cette ual@voir la Figure 31) alors que 15 minutes

suffisent lors d’'une compression & 3,9°H} & la méme température.

Nous sommes donc parvenus a reproduire et a melirphénomene de ségrégation

intergranulaire ultrarapide du soufre dans le Hiekecours de déformation a chaud. Afin de
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pouvoir mieux le caractériser nous allons étudienfllence des parametres de la

déformation, a savoir la vitesse de sollicitatiobcamique et la température.

3.3.2.Influence de la vitesse : déformation a 550°C et vitesse
elevée
Afin d’étudier l'influence de la vitesse de défoima sur la ségrégation intergranulaire du
soufre dans le nickel, des échantillons ont étpgrés comme précédemment avec pour seule

différence une vitesse de compression dix fois phogortante (au sujet des vitesses de

déformation voir le paragraphe 2.2.2.2).
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Figure 36 : Quantification du soufre dans les joing de grains d'échantillons comprimés a 550°C et a |

vitesse de 3,8 s, représentés en fonction du taux de compressiongit) et de la durée de celle-ci (bas)

72



RESULTATS EXPERIMENTAUX

Les mesures de densité surfacique en soufre dgoftede grain sont représentées sur la
Figure 36, en fonction du taux (en haut) et dedgéd (en bas) de la compression, soulignés
par une courbe de tendance. Pour une meilleut®litsiune partie de I'axe des abscisses a

éte tronquée sur chacun de ces graphiques.

La dispersion des valeurs est ici plus importante lgrs de la série de mesures précédente.
Ceci est lié a une plus forte dispersion sur ldsura de vitesses de compression, ainsi qu'il
est visible sur la Figure 16 dans le chapitredrditles vitesses de déformation (2.2.2.2).

Nous pouvons voir gu’ici le palier indiquant I'éfjore de ségrégation n'est pas ou peu
visible. Il aurait fallu pouvoir effectuer des comapsions plus importantes, mais la

recristallisation dynamique se déclenche avantaltatre I'équilibre de ségrégation.

Nous pouvons, comme précédemment, supposer goiesianplifiée de McLean s’applique et
en déduire un ordre de grandeur du coefficient iffesibon apparent. Nous obtenons, en
suivant la méthodologie développée plus haut eftéisant la Figure 37, un coefficient de
diffusion apparent approximatif du soufre dans ikkeél en cours de déformation rapide a
550°C de4,1.10™ cn.s?, soit 14 000 foisplus importante que lors d’un recuit d’équilibre &

la méme température.
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Figure 37 : Evolution de la concentration intergranulaire en soufre en fonction de la racine carrée du

temps pour des échantillons comprimés rapidement 350°C

Nous avons réuni sur la Figure 38 les résultatsralst sur les échantillons déformés a 550°C

aux deux vitesses afin de pouvoir étudier l'infloerle celle-ci.
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Durée de compression [s]

deux vitesses différentes. Les résultats sont re@@ntés en fonction de la déformation (haut) et da ldurée

de compression (bas)

La représentation de la ségrégation en fonctiola dieirée de compression (bas) fait ressortir
la différence de coefficient apparent de diffusidin soufre en fonction de la vitesse de
compression, permettant de visualiser I'écart diesse de ségrégation. Nous pouvons

comparer les deux séries de mesure de ségrégatiamowes de déformation a chaud en

utilisant comme critére la durée nécessaire pdamalre la valeur du plateau. A la vitesse de
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3,9.10° s elle est d'environ 1300s et & 3,8M1¢" proche de 200 s. Autrement dit, en
multipliant par dix la vitesse de déformation nalstenons une ségrégation 6,5 fois plus
rapide, soit quasiment proportionnelle a la vitesse

Sur graphique du bas, ou la cinétique de ségrégasb représentée en fonction du taux de
déformation, nous avons choisi de tracer la ménuebeode tendance sur les deux séries de
données. Nous voyons que I'évolution est tres prqubur les deux vitesses de déformation.
On observe donc une dépendance quasi-identiquawude ségrégation a la déformation
pour les deux vitesses étudiées ici. Ce résultgiagticulierement important car il montre que
ce n'est pas tant le temps de séjour a une tempéraui détermine I'ampleur de la

ségrégation que le taux de déformation atteint teonps donné.

3.3.3.Influence de la température : déformation a 450C

Nous avons cherché également a caractériser Binfle de la température de déformation. La
gamme possible de température est limitée dartergsératures basses par la puissance de la
machine de compression et dans les températurésshaar la survenue de la recristallisation
dynamique pour des déformations plus faibles.dbac été choisi d’effectuer cette troisieme
campagne d’essais a la température de 450°C, fyaiwf écart suffisant avec la température
utilisée jusqu’a présent tout en permettant desrd@dtions suffisantes avec notre matériel.
La vitesse de compression est sensiblement la mé@meour la premiére campagne, puisque
ces échantillons ont été déformés en moyenne &téase de 5,2.10s’. Les données

collectées sont représentées sur la Figure 39.

Nous observons la aussi, comme pour les sérieSsdétats apres déformation a 550°C, que la
ségrégation varie de facon linéaire avec le tauzodepression.

Nous pouvons procéder comme précédemment et applaloi simplifiée de McLean a ces
résultats (voir la Figure 40). Nous obtenons alors coefficient de diffusion apparent
approximatif de 3,5.18 cnf.s™.

Cette valeur est a rapprocher de celle prévue gmtrvaux de Vladimirov [29] pour la
température de 450°C qui est de 2,28%@".s*. Nous avons donc, & la température de
450°C, un facteut50 00Oentre les coefficients de diffusion avec et safsmination. A titre
d'illustration, nous obtenons une concentratioerigitanulaire en soufre de 53 ng.taprés
une déformation de 30 minutes. Pour obtenir la médgeégation avec un recuit d’équilibre a

la méme température, cela nécessiterait pas lolt danees.

75



RESULTATS EXPERIMENTAUX

© ]
R= 40,6
3 60 |
(]
S 405 o
o 50 ’ (]
5 1%
= ] 3
S _ 401 04 8
C qQ c
C S o
> g 103 €
s o 30+ | o
ES 02 o
5 20- 177 3
£ {o1 &
= 10- ] =
e 40,0
8 0 T T T T T T T T T T T ,

0 5 10 15 20 25 30

Taux de compression [%]

o ]
E 40,6
3 60
2 ]
c 4105 o
) 50 ) )
: I
< 4 [}
S . 40- 04 8
C o 4 c
C S 1 S
> O 103 ¢
3 o 307 ] S
£= 02 o
5 20- 17" 8
5 {o1 8
S 104 ] =
e 10,0
8 o T T T T l

T T T T T T T T T T 1
0 500 1000 1500 2000 2500 3000 3500 4000
Durée de compression [s]
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Nous pouvons également comparer avec les résdikatessais effectués a la méme vitesse
mais a 550°C. Les données sont réunies sur ladiglr Signalons que pour améliorer la

lisibilité des figures une partie de I'axe des &S a été tronquée.
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Figure 41 : Comparaison des cinétiques de ségrégati obtenues sur les échantillons déformés a 550°Cae
450°C & respectivement 3,9.10et 5,2.1F° s*. Les résultats sont représentés en fonction de d&formation
(haut) et de la durée de compression (bas)

Il apparait que les deux cinétiques sont tres medhune de l'autre, puisque I'échelle des
temps ne différe que d’environ un facteur 2. Calates faible au regard de I'écart entre les
coefficients de diffusion du soufre & 450°C et 85(fespectivement 2,25.10cnt.s et
1,86.10"cn?.sY) qui est d’environ 80.

Ce résultat souligne une nouvelle fois I'importanda paramétre déformation. Nos
observations montrent une tres forte dépendanda dégrégation a la déformation et une
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plus faible dépendance au temps et a la tempéraibue au moins dans les plages de

parametres que nous avons étudiées.

3.3.4. Ségrégation a température ambiante : déformation a 20C

Une campagne d’essais a également été réaliséeffestuant les déformations a la
température ambiante a des taux de compressionrisoemre 2 et 10%. Les échantillons ont
éte tractionnés dans I'azote liquide (77 K) et $farés dans le microscope électronique pour
analyse par WDX. Cependant, au lieu détre paeimednt ou totalement fragile
intergranulaire, la rupture s’est chaque fois régédtre entierement ductile intragranulaire.
Nous ne disposons donc pas de facettes intergrengla permettrait une quantification du
soufre contenu dans le joint de grain par les nughal’analyse de surface développées plus

haut.

Cependant, nous avions vu dans le paragraphe Qué.®’est environ a partir d’'un taux de
15% atomique de soufre dans le joint de grain glg-ci devient moins résistant que le grain
lui-méme [53]. Nous pouvons donc en déduire quspié&formation a température ambiante
le taux de soufre ségrégé est au maximum de 15%iGie soit tres proche du taux de
ségrégation initial a t=0. En d’autres termes, mé&ms techniques expérimentales ne nous
permettent pas de mesurer le taux de ségrégation wa échantillon aprés déformation a

froid, nous somme néanmoins en mesure d’'affirmeragite ségrégation est tres faible.

3.3.5.Comparaison globale des résultats

Une vue globale des principaux résultats est plesgitice a la Figure 42 sur laguelle nous
avons réunis les cinétiques obtenues sur les alibastdéformés ainsi que la cinétique de
recuit a 550°C en fonction du temps. Ce dernieregatesenté par une échelle logarithmique

en raison des écarts de plusieurs ordres de graadte les différentes séries de données.

Notre travail a permis de reproduire mais surtaigdantifier le phénomene de ségrégation
acceéléree du soufre dans le nickel en cours derdéatmn. Celui-ci s’est révelé étre fulgurant
puisque, par exemple, la ségrégation est 150 08(fos rapide dans un échantillon déformé

a 450°C a la vitesse de 5,219 que pour un simple recuit & la méme température.
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Figure 42 : Cinétiques de ségrégation intergranula¢ du soufre obtenues par recuit a 550°C ou par
déformation & 550 et 450°C et a différentes vitessele déformation

De plus, nous avons observé, de facon assez idadeque I'évolution de la ségrégation en
cours de déformation est pour ainsi dire indépetejadans les plages de parametres
explorées (450-550°C), du temps et de la températin revanche, elle dépend de fagon

directe et quasiment linéaire du taux de déformatio

3.4. Microstructures de déformation

Comme nous l'avons vu dans le paragraphe 1.1 thntaies dislocations, celles-ci peuvent,
lors de leurs déplacements dans le matériau ers amudéformation, s’enchevétrer les unes
avec les autres et former ainsi des parois. Noumsawherché a voir si une telle

microstructure était présente dans notre matégéoriché.

Nous avons utilisé deux techniques de microscomar pchercher a déterminer cette

microstructure : la cartographie EBSD (voir 2.3e8)I'imagerie par électrons rétrodiffusés
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(voir 2.3.2). Dans les deux cas, les échantilldmseovés ont été préparés grace a un polisseur
ionique Cross Section Polisher SM-09010 de la nmeadeol.

L’avantage des images BSE est leur rapidité d'aitjiom puisque I'image ne nécessite que
de quelques secondes a quelques minutes, sel@sdiution demandée. Il est donc facile
d’explorer un échantillon. L'enregistrement d’unartographie EBSD haute résolution
comme celles présentées ici dure environ deux Be@ependant, nous disposons alors de
d’avantage d’informations puisque 'EBSD donne acéedes informations telles que les
parameétres de maille ou la désorientation. Le cHei¥a technique dépendra donc du résultat
recherché.

Avant déformation a chaud Aprés déformation a chaud

Figure 43 : Images en électrons rétrodiffusés d’udchantillon de nickel avant (colonne de gauche) aprés
(colonne de droite) compression & 550°C et viteskgble (3,9 10° s?) jusqu’a une déformation de 1,81 %

Les images réunies sur la Figure 43 ont été efestpar imagerie par électrons rétrodiffusés
ou BSE poumBackScatter ElectranLes échantillons étant préparés par polissagguenils
sont suffisamment plans pour qu’aucun contrasteéogegraphie ne soit visible. De plus,
comme notre échantillon est homogéne en composit®ncontraste aura pour origine
I'orientation cristalline (voir a ce sujet le paraghe 2.3.2). Afin d’'améliorer la qualité des
images sans augmenter démesurément les temps idiioqunous avons travaillé a une

80



RESULTATS EXPERIMENTAUX

distance de travail de 5 mm, une tension d’accédérale 20 kV et un courant relativement
élevé, entre 2 et 50 nA. Les photos présentées lpinsont toutes été réalisées avec un
courant de 20 nA.

Nous avons choisi de représenter en parallele mageas prises sur un échantillon avant
(colonne de gauche) et aprés déformation a chadnfte de droite). Le second a subi une
compression a 550°C & la vitesse de 3;940jusqu’a un taux de compression de 1,81%. Les
images a et ¢ permettent une vision d’ensemble’@sadntillon avec un grandissement

relativement faible (x80) et les images b et d etemt de comparer les deux échantillons a

un grandissement plus important (x5 000).

Les images enregistrées sur I'échantillon non déféorne montrent aucun contraste
intragranulaire. A l'inverse, nous observons sécliantilon comprimé a chaud de fortes
variations d’intensité de rétrodiffusion d’électeorsous forme de zébrures. A plus fort
grossissement, nous distinguons des zones unifamumeemétriques. Il s’agit des cellules de

dislocations que nous avions évoquées dans lenaptag1.1.1.

Nous pouvons désormais visualiser les cellulesisledhtions formées dans notre matériau

en cours de déformation. Nous allons chercher airaeta désorientation cristalline qu’elles

impliquent par cartographie par diffraction d’éhects rétrodiffusés (EBSD).

(a) Angle d’Euler (b) Désorientation locale
8° 12° 0° 0.5°

Figure 44 : Cartographies EBSD haute résolution (05 pm) acquises sur un échantillon comprimé a
550°C et vitesse faible (3,9 170s") jusqu’a une déformation de 1,81 %

Les cartographies de la Figure 44 ont été effestuger le méme échantillon que
précédemment. La résolution spatiale est d’'un pwming les 0,05 um. L'image de gauche
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représente la variation d’'un des angles d’Euler lauzone étudiée. Sur celle de droite
I'échelle de couleur est fonction de la désorieatatocale, c’est-a-dire que plus un point de
mesure aura une orientation différente de cellepdésts adjacents et plus sa couleur tendra

vers le bleu.

Les deux techniques montrent la présence de celildedislocations dans notre matériau,
bien que faiblement déformé. Elles sont de taillerométrique, et faiblement désorientées
les unes par rapport aux autres (moins de 0,5°).

82



DISCUSSIONS

Chapitre 4

Discussions

4.1. Les parois de dislocations comme courts-circui ts

de diffusion

Comme nous l'avons vu au paragraphe précédentéflarrdation plastique du nickel se
traduit par la création de dislocations. Celleserident a se regrouper en parois de taille
nanomeétrique plus ou moins bien définies et orgasis formant des cellules de taille

micrométrique, ainsi que nous l'avons schématiséaskigure 45.

\/ / N /

g @ Atome de soufre

L Parois de dislocations

Figure 45 : Schématisation de la ségrégation intergnulaire du soufre par diffusion le long des para de
dislocations

On peut s’interroger sur l'effet accélérateur ptidndes dislocations sur la diffusion du
soufre, et donc sur la cinétique de ségrégatioargnanulaire. Les défauts étendus des
matériaux cristallins, tels que les dislocationsestinterfaces, sont en effet considérés dans
les ouvrages de référence sur la diffusion a I'stdide [18] comme des « courts-cCircuits ».
Autrement dit, ils sont considérés comme des cheminla diffusion est plus rapide que dans

le cristal parfait, aussi parfois appelé le volume.
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L’étude de la diffusion dans les « milieux limit&spour reprendre I'expression de Philibert
[18], distingue généralement trois cas, selon tadributions respectives de la diffusion en
volume et de la diffusion le long des courts-citsuCette classification, allant de A a C, a été
initiée par Harrisson [83] en 1961. Le régime nGt&orrespond au cas ou la diffusion en
volume est négligeable par rapport a la diffusienldng des courts-circuits. Ce régime
présente I'avantage d’étre simple a traiter au ptathématique. On admet en général gu’un
processus reléve du régime C si, pour un coupl@daampérature donné, la distance de
diffusion en volume est du méme ordre de grandaunférieure a la taille transversale des

courts-circuits.

Admettons gu’une dislocation (ou une paroi de d&limns) ait une taille nanométrique et
intéressons-nous a la cinétique de ségrégatiorgnateulaire du soufre mesurée en cours de
compression a 450°C (Figure 39). Nous avons vuegéanos résultats expérimentaux qu’il
suffit de 30 minutes de compression a 450°C powiralre la concentration d’équilibre en
soufre dans les joints de grains. Une approximat®ia distance de diffusion du soufre dans

le nickel en volume pendant 30 minutes a 450°@eshée par :
d =+/Dt = 6107 cm=6nm Eq. 35
d : Distance parcourue par le soufre [cm]
D: Coefficient de diffusion du soufre = 2,25%@nf.s* [29]
t: Temps [s]

On peut donc raisonnablement admettre que, dayysathese ou les dislocations agiraient ici
comme des courts-circuits de diffusion, le processieverait du régime C, ou peu s’en faut.
En dautres termes, la diffusion du soufre vers Jemts de grains se ferait tres

majoritairement le long des courts-circuits.
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On peut alors écrire simplement la loi cinétiqudadségrégation en remplacant dans la loi de
McLean le coefficient de diffusion en volume pactefficient de diffusion le long des courts

circuits (ici les dislocations) :

U(1) =4%C, X Dgext Eq. 36
V4

u(t) : Concentration en soufre dans le joint de grain &emps t [ng.cifj
C,: Concentration volumique en soufre [ng:dm
De.: Coefficient de diffusion du soufre le long des t®uircuits [cni.s’]
t: Temps [s]

Cette équation est tres simple, puisqu’elle nerfe@tne pas intervenir la densité de courts-
circuits. La conséquence est que ni la déformationla vitesse de déformation
n’interviennent, méme implicitement. La seule hy@se qui doit étre vérifiée pour que
'équation Eq. 36 soit vérifiee est que les atomiesoufre doivent étre, a tout instant, situés

majoritairement sur les courts-circuits de diffusio

Si nous confrontons I'hypothése de ségrégatiorotgy Ides dislocations jouant le réle de
courts-circuits de diffusion, qui se traduit paeduation Eq. 36, avec nos résultats

expérimentaux, plusieurs incohérences apparaissent

- L’équation prédit une évolution de la ségrégatinrfanction de la racine carrée du
temps, ce qui n'est pas conforme aux résultatsrgrpataux, notamment ceux des
représentés sur la Figure 35 pour les résultaenabtaprés compression a 550°C et
3,9.10° s et ceux de la Figure 40 obtenus aprés compreasi®io°C et 5,2.10s™.

- Deuxiemement, cette équation fait intervenir lefiicient de diffusion le long des
courts-circuits ; on s’attendrait donc a une faltgpendance de la cinétique a la
température, ce qui est contradictoire avec ledtignes, quasi-identiques, mesurées
en cours de compression a 450°C et 550°C (voiigaré 41).

- Enfin, cela implique une indépendance de la cinétide ségrégation a la vitesse de
déformation. Cela est contraire aux résultats al#en550°C pour deux vitesses de
compression différentes (Figure 38, bas), qui eusntnent une cinétique de
ségrégation presque dix fois plus rapide lorsquetésse de déformation est dix fois

plus grande.
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Tout ceci nous conduit a penser que la diffusiolog des courts-circuits que constituent les
dislocations ou les parois de dislocations n’est lpgphénomene-clé permettant d’expliquer
nos résultats expérimentaux. Par conséquent, 8 acgemblé superflu de pousser plus avant
cette hypothese, par exemple en ajoutant une batith de diffusion en volume, passant
ainsi d’'un régime C a B, ou encore en affinantuliet microstructurale afin d’étudier plus

précisément la répartition des dislocations damsd&riau en cours de déformation a chaud.

Comme nous le verrons au paragraphe suivant, nows sommes intéressés par la suite a
I'effet des lacunes de déformation plastique suttiffusion, effet qui permet, de notre point

de vue, d’interpréter de fagon satisfaisante I'esskde nos résultats expérimentaux.

4.2.  Ségrégation accélérée par la présence de lacun es

en sursaturation

4.2.1. Présentation du modeéele

Notre seconde hypothése repose sur la création, lgpadéformation, de lacunes en
sursaturation et leur influence sur I'accélératienla diffusion du soufre. Dans le paragraphe
1.1.2, nous avions détaillé les équations permiettarconnaitre la concentration en lacunes

dans un matériau en fonction de son histoire tharméoanique.

Nous avions également souligné que le coefficientiffusion du soufre dans le nickel est
directement proportionnel a la concentration ennas (paragraphe 1.1.2.4). Il est donc tout a
fait possible, en suivant le raisonnement dévelppptre autres, par Militzer [17], de calculer
le coefficient de diffusion du soufre en fonctioesddéformations et des cycles thermiques

subis par le matériau.

La cinétigue de ségrégation interfaciale du sodfteoulant de ce modele est obtenue en
utilisant la modélisation de Darken-du Plessis noes avions présentée dans le paragraphe
1.2.5.2. Nous remplagons simplement le coefficantdiffusion du soufre « classique » par
celui déduit de la concentration en lacunes. Notquns ce n’est alors plus une valeur fixe

mais qu’elle varie au cours du temps et de la dédtion.

4.2.2.Exemple d’application

Afin d’illustrer cette explication, nous allons reappuyer sur le cas précis d’un échantillon

déformé & 550°C a la vitesse de 333 pendant 1800 s pour un taux de déformation fieal d
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12,2 %. Nous allons pouvoir calculer la cinétiguee sitgrégation intergranulaire du soufre

vers le joint de grain en fonction du temps.

Les symboles sont définis dans le paragraphe b fjyurent également des détails sur les

égquations utilisées.

Nous commencgons par enregistrer la contrainte défarmation en cours de compression a

chaud de I'échantillon, obtenant les courbes ptéssrsur la Figure 46.

Nous pouvons noter sur le graphique de contraintéorction du temps (a gauche sur la
Figure 46) que la baisse de la contrainte a pdetir= 1700 s indique la survenue probable de
recristallisation dynamique. Précisons a nouveague I'ensemble des échantillons présentés
précédemment ont subi des déformations moins irapta$ et n'ont donc pas été sujets a la

recristallisation dynamique.

La densité de dislocations dans le matériau estilgd pour chaque instant de la déformation
en fonction de la contrainte subie en utilisangliétion suivante que nous avions introduite

au chapitre 1 :

> (e
p . Densité de dislocations ou longueur de dislocapanunité de volume [
o: Contrainte subie par le matériau [Pa]
a: Constante voisine de 0,5
m : Facteur de Taylor (m=3,06 pour les métaux cfc)

b: Vecteur de Burger [m]

V2 ) . .
b= a7 dans les métaux cfc, avec a le parametre de maille

(. Module de Coulomb [Pa]

Notons que le module de Coulomb varie en fonctien la température, les données
numériques figurent dans le paragraphe 2.1.1 mtaiha systeme nickel — soufre. La Figure 47
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représente I'évolution de la densité de dislocatian cours de la déformation a chaud dans
notre exemple.
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Figure 46 : Courbes de contrainte (a gauche) et ddéformation (a droite) enregistrées en cours de
compression a chaud
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Figure 47 : Evolution de la densité de dislocationsu cours d'une déformation "lente" a 550°C
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L’étape suivante consiste a calculer la concewimagn lacune€; au cours de la déformation,

en reprenant pour cela les équations présentégfhali a savoir :

ddCt' =)(Uc[:f2° £~ lecl _%Cl Eq. 7
Ci Concentration en lacunes
X . Constante [sans unité] ~0,1
o: Contrainte [N.nf] Enregistrée
Qp: Volume atomique [fh 4,36.10°m’
Gi: Energie de formation de la lacune [J] 1,6 eV = 2HB7J
¢ - Vitesse de déformation{k Enregistrée
D, : Coefficient de diffusion de la lacune¥s] voir Eq. 5
p: Densité de dislocations [fh voir Eq. 1

Parametre structural de distribution des dislocasallant 10
K.
de 1 (répartition uniforme) a 10 (dislocations ezilgles)

L . Taille de grain 260 pm

L'intégration de I'équation Eq. 7 donne la courke abncentration de lacunes en cours de

déformation, qui est présentée sur la Figure 48.

La courbe indique que la concentration en lacuoesde la déformation a chaud connait un
pic & 6.10 avant de redescendre pour tendre vers une valabie sproche de 2.10 La
concentration en lacunes est une compétition entemtion, par la déformation, et
annihilation. Dans les premiers temps, la déforomatiénere une forte quantité de lacunes
alors que les puits (dislocations) sont encorermenbreux. Ceci conduit a une concentration
élevée en lacunes. Au fur et a mesure que la @edsitdislocations, et donc en puits de
lacunes, augmente, la concentration en lacunesderet tend vers un plateau, situation ou

création et annihilation sont en équilibre.
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Figure 48 : Evolution de la concentration en lacungau cours d'une déformation « lente » a 550°C

La troisieme et derniére étape consiste a convegtirésultat en coefficient de diffusion au
cours du temps et a simuler la ségrégation intatacu soufre en cours de déformation.
Nous allons pour cela reprendre la relation déeiteparagraphe 1.1.2.4 concernant le lien

entre concentration en lacunes et diffusion :
D, = fa’w,C, Eq. 8
Ds: Coefficient de diffusion du soluté [m¥s
f: Facteur de corrélation
a: Parametre de maille [m]
W, : Fréquence d’échange lacune-soluté][s
Ci: Fraction atomique de lacunes [sans unité]

Le produit P =fa2w, ne dépend que de la température. Nous avons damee température
donnée, proportionnalité entre le coefficient dudion du soluté et la concentration en

lacunes.
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Nous pouvons alors comparer, pour une méme tenypéydes coefficients de diffusion du

soufre sans ou avec déformation, que I'on notespeetivemenbs< 9 et DS

D¢ =PxC™
Ddéf - chdéf
s : Eq. 37
déf

Soit: Dg* = D'~

Le coefficient de diffusion du soufre dans le nick&équilibre est donné par I'équation :

D& =D, xex _Q Eq. 13
S0 F{ RT)
La concentration en lacunes a I'équilibre s’obtieat la relation :
. -GF
C™ =ex ! Eq. 2
[ ’{ KT j q

Dans le cas d'une déformation a 550°C, nous obtemdors le résultat numérique suivant
nous permettant de relier concentration en lacuneoefficient de diffusion en cours de

déformation :
DI 01210 xC™ Eq. 38

Ces parametres sont intégrés a un programme atilisamodélisation selon Darken — du

Plessis (voir a ce sujet le paragraphe 1.2.5.2)sNdbtenons ainsi la cinétique de ségrégation
intergranulaire du soufre dans le nickel en co@sléformation en prenant en considération
les lacunes générées par celle-ci selon le modétengus venons de décrire. La courbe

correspondant a notre exemple est tracée sur lad=&p.
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Figure 49 : Cinétique de ségrégation intergranulaie du soufre dans un modele retenant la présence de
lacunes en sursaturation pour expliquer la ségrégatn accélérée en cours de déformation

La Figure 50 synthétise les différentes étapes ddete que nous venons de développer en
'appliquant au cas de notre exemple, a savoiraomepression a la température de 550°C et
la vitesse de 3.10s’. Les courbes correspondantes sont tracées erswela figure et

compareées avec les données obtenues pour unadaunéme température (en rouge).

La Figure 50(d) montre I'évolution au cours du tenge la concentration en lacunes. On
observe qu’au-dela d’environ 200 s, on atteint @gime stationnaire caractérisé par une
concentration en lacunes proche de’ Ibit environ 0,1 ppm. Cette concentration est
plusieurs milliers de fois supérieure a la conaditn d’équilibre a 550°C. La Figure 50 (e)

présente I'évolution du coefficient de diffusion sloufre au cours de la déformation. Comme
il y a proportionnalité stricte entre la conceritmaten lacunes et le coefficient de diffusion

(voir 1.1.2.4 p.4), l'allure des courbes sur laufey 50 (e) représentant le coefficient de

diffusion est similaire a celle de la Figure 50qdyrespondant a la concentration en lacunes.

Nous pouvons remarquer également qu’'en cours derrdafion lorsque le régime
stationnaire est atteint nous avons un coeffiaendiffusion qui est quelques milliers de fois
supérieur au coefficient de diffusion de recuit glien Ce facteur de quelques milliers se

retrouve sur I'échelle des temps des cinétiguesedecgation présentées sur la Figure 50 (g).
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Figure 50 : Synthése du modele expliquant la ségrégpn accélérée par la présence de lacunes en
sursaturation appliqué a la compression lente (3.10s?) & 550°C et comparaison avec le cas d’'un recuit &

la méme température.
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4.2.3.Comparaison du modele avec les résultats expérimentaux

4.2.3.1. Echantillons déformés lentement a 550C

Nous sommes désormais en mesure de réunir sur éme figure (Figure 51) le résultat de
notre modele avec les résultats expérimentaux p€selus haut. Précisons que toutes les
valeurs numériques des parameétres d’'entrée du maamit issues de la littérature et

gu'aucune d’entre elles n’a ici été ajustée.

o ]
= —40,6
§ 60 - |

1 ©
c .
o 50 05 5
: |3
= 1 | o
S . 40- 0.4 2
29 5
5 5 {03 E
8o 30 1™ g
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(&) I .
% - modélisation Jo0
O 0

T T T T T T T T T T T T T T
0 200 400 600 800 1000 1200 1400
Durée de compression [s]

Figure 51 : Comparaison entre la courbe obtenue smi le modele de ségrégation avec lacunes en
sursaturation et les points expérimentaux, pour uneompression lente a 550°C.

L’adéquation est visiblement trées acceptable ent@re modéle et les mesures
expérimentales. La pente de la courbe, autreméne dioefficient de diffusion du soufre,
correspond d’une facon trés correcte a I'allureégéle dessinée par les points de mesure.

Pour rendre plus précisément compte de la perttndaace modele, il convient d’y adjoindre
sur un méme graphique les résultats que nous aelmesius pour une température identique

mais sans déformation des échantillons, ce qué aféctué sur la Figure 52.
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Figure 52 : Concentration intergranulaire en soufremesurée sur des échantillons déformés lentement a
550°C (points verts) ou recuits (points rouges) repsentée en fonction du logarithme de la durée de
compression ou de recuit. Comparaison avec la modkation classique pour les recuits (trait rouge) eavec

le modéle de diffusion accélérée par les lacunes sursaturation (trait vert).

Pour des questions de lisibilité nous avons chaoig échelle logarithmique pour le temps.
Les points représentent les valeurs expérimenthlegsiux de ségrégation et les traits pleins
les modélisations. Le trait rouge est obtenu ersid@nant un coefficient de diffusion constant

issu de la littérature, le vert correspond au nmmeel cours de discussion.

Nous voyons alors clairement que, méme si notreeéheodouvait sur la figure précédente
sembler ne pas correspondre parfaitement aux nggsiireeproduit fidélement, sur une
échelle de temps logarithmique, le mécanisme detgation accélérée que nous cherchions a

caractériser.

4.2.3.2. Echantillons déformés rapidement a 550C

Nous pouvons également appliquer ce modele a detreieme série de mesures, a savoir des
compressions a 550°C a une vitesse dix fois plysoitante. La Figure 53 représente les
mesures de concentration intergranulaire en saufredes échantillons comprimés a vitesse

élevée a 550°C ainsi que la courbe correspondamioaiéle que nous venons de décrire.

Comme nous l'avons déja mentionné, la dispersiqrementale est plus importante sur
cette deuxieme série de résultats, la tendancealgl@st moins visible. Par conséquent, la
correspondance entre le modéle et les mesurestressins clairement sur la Figure 53 que

pour la série précedente.
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Figure 53 : Comparaison entre la courbe obtenue smi le modele de ségrégation avec lacunes en
sursaturation et les points expérimentaux, pour uneompression rapide a 550°C.

Comme pour les mesures a plus faible vitesse, pousons tracer sur un méme graphique
ces données ainsi que celles correspondant auxtéldre recuits (Figure 54). Tout comme
ce fut le cas pour la premiére série de résultaigs avons ici une bonne correspondance
entre les points expérimentaux et la courbe catcag@ découle du modele ainsi qu’'une
reproduction correcte par la modélisation du ph&mende ségrégation intergranulaire

accélérée en cours de déformation.

Le modeéle reproduit également I'accélération desdgrégation lorsqu'on déforme plus
rapidement le matériau. La Figure 55 représenteotaentration en lacunes prévue par le
modele discuté, appliqué a nos conditions de deftom. Ainsi que I'on peut le voir sur ce
graphique, le modéle prévoit une multiplication dér de la concentration en lacunes en
régime stationnaire lorsqu’on multiplie par 10 ieesse de déformation, et donc une cinétique
environ dix fois plus rapide de ségrégation. Lufhce de la vitesse de déformation sur la
concentration en lacunes se comprend aisémentanimant I'équation Eq. 7 qui décrit la
concentration en lacunes en cours de déformatinrméBgime stationnaire, on voit aisément
gue la concentration en lacunes &5t proportionnelle a la vitesse de déformationltilier

la vitesse de déformation par dix revient donc atiplier aussi la concentration en lacunes
par dix, a la condition que le régime stationnaio& atteint. On s’attend donc a avoir une
cinétique de ségrégation presque 10 fois plus eapid3,9.18 s* qu'a 3,8.1F s*. Pour
rappel, les cinétiques expérimentales ont mis @éfeéce un rapport 6,5 entre les vitesses de
ségrégation obtenues a ces deux vitesses.
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Figure 54 : Concentration intergranulaire en soufre mesurée sur des échantillons déformés lentement
(points verts), rapidement (points roses) ou recust (points rouges) a 550°C représentée en fonctiom d
logarithme de la durée de compression ou de recuiComparaison avec la modélisation classique pourde
recuits (trait rouge) et notre modele de diffusionaccélérée par les lacunes en sursaturation pour les

échantillons déformés (traits verts et violets).
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Figure 55 : Calcul de la concentration en lacunesecours de déformation a la température de 550°C dés

vitesses de 3,8.10s* et 3,9.10° s* et comparaison avec la concentration de lacunesadigine thermique
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La Figure 56 présente I'évolution de la ségrégafidsb0°C en fonction non plus du temps
mais de la déformation, et ce pour les deux vigesgesollicitation testées. On retrouve ici
aussi un accord raisonnable entre les points erpétaux et le modele. En particulier, le
modele décrit bien, pour les deux vitesses, detutons de la ségrégation en fonction du

taux de déformation assez proches.
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Figure 56 : Représentation en fonction de la compssion de la concentration intergranulaire en soufre
mesurée sur des échantillons déformés a 550°C a detitesses et comparaison avec les courbes issuas d

modele de ségrégation avec lacunes en sursaturation

4.2.3.3. Echantillons déformés lentement a 450C

Enfin, nous pouvons tester notre modeéle sur noéraiere série de mesures, a savoir les
compressions effectuées a 450°C. La courbe obtamseé que les mesures effectuées sont

réunies sur le graphique de la Figure 57.

Cette fois encore, le modele correspond correcteraex mesures effectuées méme si |l
semble surestimer Iégérement la ségrégation ireoggire du soufre alors qu’il tendait plutot

a la sous-estimer sur les résultats a 550°C.

Il est intéressant de comparer ce résultat a cbtenas pour la premiéere série, qui ne difféere
de celle-ci que par la température qui est 10013 glevée. Les valeurs sont réunies sur la
Figure 58 en fonction de la durée de recuit. Une dnnées étant quelque peu isolée, pour

améliorer la lisibilité du graphique une partieldee du temps a éteé retiree.
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Figure 57 : Comparaison entre la courbe obtenue smh le modéle de lacune en sursaturation et les péin

expérimentaux, pour une compression lente a 450°C.
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Figure 58 : Comparaison des mesures expérimentalest des modélisations pour les compressions

effectuées a vitesse basse a 550 (vert) et 450°@uige).
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Nous avions remarqué lors de la présentation drdtaés (paragraphe 3.3.3) que les deux
cinétigues expérimentales obtenues lors de comprsss 450 et 550°C, a des vitesses
comparables, étaient tres proches I'une de l'alteemodeéle expérimenté ici reproduit tres

bien cette quasi-indépendance de la cinétique gitegétion a la température.

Il peut sembler surprenant a premiére vue queuéesseégrége a une vitesse tres proche lors
de compression a des températures différentes @RC1®Rappelons que nous calculons le
coefficient de diffusion du soufre en cours de défation grace a la relation suivante :

C déf
|
cte

déf _ éq
DS - DS

Eq. 37

Ds: Coefficient de diffusion du soufre [m¥£n cours de déformation (déf)

ou a I'equilibre (€q)
Ci: Concentration en lacunes

A plus faible température le coefficient de diffusia I'équilibreD¢ (voir Eq. 13), c'est-a-
dire hors déformation, est plus faible. Dans nas nous avons un facteur 83 entre les

valeurs obtenues pour 450 et 550°C (respective)&bt10'° cnf.s* et 1,86.13* cnf.s?).

La création de lacunes ne dépend pas directemdattdmpérature, cependant, si celle-ci est
plus basse, les lacunes diffuseront moins viteoat &’élimineront moins rapidement sur les

puits.

Cela conduit a une hausse de la concentrationcemés a plus faible température, comme
cela est visible sur le graphique (a) de la Fige®e avec un rapport d’environ 7 entre les

valeurs en régime stationnaire pour les deux teatyess.

Enfin, concernant la concentration en lacunes dliiége, elle est de 7,0.1F & 450°C et de
1,6.10'° & 550°C soit un facteur 23.
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Figure 59 : Comparaison des concentrations en laces et des coefficients de diffusion du soufre enws

de compression a 450 et 550°C selon le modéle degrégation accélérée provoquée par une

surconcentration en lacunes
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En résumé, si nous cherchons a comparer les valeursefficient de diffusion du soufre en

cours de déformation a 450 et 550°C nous obtenons :

déf
CI 450°C

éq
CI 450°C

déf — Néaq
DS450°C - DS450"C

éq déf
Ddéf - Dssscrc CI s50C X 7
S450C éq
83 CI 550°C

23

déf

CI 550C 7%x23
Clegwc 83

déf —~ Néq
Ds450=c - D3550°c

deéf - deéf
Ds450°c =2X Dss50°c Eqg. 39

Nous obtenons par ce biais un coefficient de diffuslu soufre en cours de déformation qui
est deux fois plus important a 450°C qu’a 550°Qr(gourbe (b) de la Figure 59). Soulignons
gue ce rapport est tres faible comparativementappart entre les coefficients de diffusion
d’équilibre qui est supérieur a 80. En d’autres tgnsur la base de notre modele, on s’attend
a avoir des cinétiques de ségrégation en courgfibendation a 450°C et 550°C trés proches
'une de l'autre puisque nous obtenons seulemenfaateur deux entre les coefficients de

diffusion.

Expérimentalement, cela correspond assez bien, cdamm®ntre la Figure 58. Cependant,
nous avons obtenu expérimentalement une ségrédétjerement moins rapide a 450°C qu'a
550°C alors que la modélisation prévoit l'inversour expliquer cette différence, nous
pouvons supposer qu’a 450°C les dislocations ne s aussi ordonnées et ne forment pas
des parois aussi fines et bien définies a 450°@ GB0°C. Par conseéquent ces puits de
lacunes sont probablement répartis plus uniformérdans la matiére, diminuant ainsi la
distance pouvant étre parcourue par une lacunenentgnt alors I'efficacité des puits. Cela
va donc avoir tendance a diminuer la concentraimiacunes en régime stationnaire et donc
la vitesse de diffusion du soufre. Il serait uilece sujet d’étudier l'influence du parameétre
structural de distribution des lacunesde I'équation Eq. 6 et de vérifier expérimentaletrgn
une différence de structure des dislocations dett®fement observable en fonction de la

température de déformation.

102



DISCUSSIONS

4.2.4.Conclusion sur le modele

Nous avons établi un modeéle permettant de simalségrégation interfaciale du soufre dans
le nickel en cours de déformation plastique a cleaudonsidérant la concentration de lacunes
comme seul facteur influant sur le coefficient déudion du soufre et en limitant I'influence

des dislocations a leur réle de puits de lacunes.

Les modélisations ainsi que les mesures sont resaiele graphique de la Figure 60.
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Figure 60 : Comparaison des mesures de concentrationtergranulaire en soufre (points) avec les courks
issues de la modélisation lacunaire.

Nous avons obtenu, sans ajustement des parame@&®sggesultats qui concordent trés bien
avec les données expérimentales, et ce sur les $dvies de mesures que nous avions

effectuées, a deux températures et deux vitessagfdemation différentes.

On peut souligner en particulier que le modele merm¥interpréter l'influence de la

température et de la vitesse de déformation obssregpérimentalement. Une baisse de la
température rend ['élimination des lacunes plusficllé, puisquelles diffusent plus

lentement. Conformément a I'’équation Eq. 7, cel&raduit, en régime stationnaire, par une
augmentation de la concentration en lacunes, gut\@n quelque sorte « compenser » 'effet
de la baisse de température sur le coefficientiffiestbn du soluté. On a ainsi montré que les
coefficients de diffusion du soufre dans le nickel cours de déformation a une vitesse
donnée sont quasiment identiques a 450°C et 58Défa.donne des cinétiques de ségrégation

guasi-identiques a ces deux températures, en aaveodes résultats expérimentaux.
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Par ailleurs, conformément a I'équation Eq. 7, angmentation de la vitesse de déformation
par un facteur 10 se traduit, en régime statioengiar une concentration en lacunes 10 fois

plus élevée.

Si on raisonne sur I'échelle des temps, la consemuest une cinétique de ségrégation dix
fois plus rapide. En d’autres termes, si on raisoté@sormais sur I'échelle des déformations,
I'évolution du taux de ségrégation en fonction aleddéformation restera quasi-identique quelle

gue soit la vitesse de déformation, ce qui esgusisi, conforme aux résultats expérimentaux.

Les conclusions que nous avons enonceées ici canteiimfluence de la température et de la
vitesse de déformation ne sont bien sir valablesdguns un domaine limité de températures
et de déformation. Nous avons montré, par exemgue,cours de notre étude, qu’'une
déformation d'une dizaine de pourcents a températambiante ne permettait pas,
conformément a nos attentes, d’augmenter signiieaent la ségrégation intergranulaire du
soufre. L'indépendance a la température de la gagod accélérée en cours de déformation

plastique n’est donc pas, en I'occurrence, vériida température ambiante.

En réalité, les conclusions énoncées précédemndemsiavoir la quasi-indépendance du
phénomene a la température et la proportionnalaé&aformation, sont limitées aux cas ou la
concentration en lacunes atteint son régime stadioa. Cela a été effectivement le cas dans

nos expériences a 450°C et 550°C mais pas a tetapenbiante.

104



CONCLUSION ET PERSPECTIVES

Chapitre 5
Conclusion

et perspectives

Nous avons cherché a caractériser la ségrégatiergianulaire en cours de déformation a
chaud dans 'objectif de pouvoir identifier le modie ségrégation mis en jeu. Le choix s’est
porté sur le systeme modele nickel — soufre. Naams pour cela étudié des échantillons

recuits ou comprimés a chaud, et ce a des tempésatamprises entre 450°C et 950°C.

La quantification de la ségrégation a été obtermrespectrométrie d’électrons Auger ainsi
gue par analyse par dispersion de longueur d’oreeagions X (WDX). Habituellement
utilisée pour de la quantification en volume, celéeniére technique a été adaptée par notre
équipe a la quantification de couches ultra-mirsigsun substrat et a pu étre utilisée ici sur

des facies de rupture intergranulaire.

Nous avons effectué des analyses sur des échastiézuits, sans déformation. En premier
lieu, nous avons mesuré les cinétiques de ségoagatb50°C et 750°C. Chacune d’elle nous
a permis de calculer un coefficient de diffusioul obtenons pour 550°C un coefficient de
diffusion du soufre dans le nickel de 2,9't@nt.s* et pour la température de 750°C une
valeur de 2,6.1¢ cnf.s*, ce qui est conforme aux coefficients de diffusprbliés dans la

littérature.

Des échantillons recuits jusqu’a I'équilibre a dempératures comprises entre 550°C et
950°C ont permis de déterminer I'évolution du tadex ségrégation en fonction de la

température. Nous en avons déduit une enthalpie dib ségrégation intergranulaire du soufre
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dans le nickel de 102 kJ.noét une concentration en soufre dans le joint dingr saturation

de 63,5 ng.cih, soit 1,19.16 at.cnm?, ce qui correspond & 64,0% d’une monocouche.

Des échantillons de nickel déformés a chaud onleggmt été analysés. Nous avons voulu
identifier I'influence de la température et de leesse de déformation. Trois sé€ries de mesures
ont été effectuées en faisant varier les conditamsollicitation mécanique, les échantillons
étant comprimés jusqu’a des taux compris entre%,81 25%. Pour la premiere série, les
compressions ont été effectuées & 550°C et unsseitde 3,9.10s’. La deuxiéme a été
effectuée a la méme température mais dix fois yleset la derniére a la méme vitesse que la
premiere mais a 450°C. Nous avons mis en évidenafat fulgurant de la déformation sur
la cinétique de ségrégation : en cours de défoomati450°C et & une vitesse de 3,9.48

la ségrégation est 150 000 fois plus rapide qu'aurs d'un simple recuit a la méme
température. En revanche, le taux de ségrégatiéqguilibre est le méme quelles que soient

les conditions de ségrégation, c'est-a-dire apgéwmmhation ou recuit suffisamment longs.

Nous avons également pu montrer que I'évolutiodadségrégation en fonction du taux de
déformation est sensiblement identique quelle gitda vitesse de déformation. Nous avons
déeformé a deux vitesses distinctes d’un facteuredlimbtenu un facteur 6,5 sur la vitesse de
ségrégation. Autrement dit, la vitesse de ségreégast quasiment proportionnelle a la vitesse

de déformation.

Enfin, la vitesse de ségrégation est apparue cogtard pour ainsi dire indépendante de la
température, tout au moins dans les domaines deératures et de vitesses de déformation
étudiés : les vitesses de ségrégation pour une ressipn a la vitesse de 5,2%1€" ne
different que d’un facteur 2 a 450°C et 550°C.

Deux hypothéses ont pu étre formulées suite a&mdtats. La premiére considere que les
dislocations issues de la déformation sont a linegle la ségrégation accélérée observée en
tenant un role de courts-circuits de diffusion.déimettant que la diffusion du soufre vers les
joints de grains se ferait trés majoritairement @@s8 courts-circuits, par rapport au volume,
nous pouvons alors simplement remplacer dans leatiégs classiques de diffusion le
coefficient de diffusion en volume par celui le dpdes courts-circuits. Lorsque nous avons
comparé cette hypothese avec nos résultats exp#ame plusieurs discordances sont
apparues. Ce modéle implique une évolution dedeég@tion en fonction de la racine carrée
du temps, la ou nous avons observé une dépendar&ré au temps. Il prévoit une
dépendance a la températuria le coefficient de diffusion le long des courtseaits, ce qui

la encore est en contradiction avec nos obsensmti@mfin et surtout, la vitesse de
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déformation n’influe pas sur ce modele alors quasrevons observé une forte dépendance de
la cinétique de ségrégation a la vitesse de dallich mécanique. Ces incohérences entre ce
modeéle et nos mesures expérimentales nous ont goussrejeter cette hypothése de
I'attribution de I'accélération de la ségrégatioergranulaire en cours de déformation a la

présence de dislocations jouant le role de coumtstits de diffusion.

La seconde hypothése repose sur le fait que lasiliffi d’un soluté substitutionnel, comme
dans le cas qui nous occupe, ne peut se faire d@eravec une lacune : le coefficient de
diffusion est proportionnel a la concentration aouhes. Cette derniere est fonction, entre
autres, de l'historique thermo-mécanique du maiémious avons donc cherché a modéliser
la concentration en lacunes de nos échantillonforction de la compression et du cycle
thermique subis afin de déduire le coefficient dusion hors d’équilibre du soufre a tout
instant. Cette modélisation prend en compte a ik lo création des lacunes du fait de la
déformation et dans une moindre mesure de la textyrér mais €également leur annihilation
sur les joints de grains et majoritairement surdisfocations, ces dernieres étant considérées
réparties sous forme de parois suite & nos obsamgaticrostructurales. L'accord entre nos
résultats expérimentaux et la modélisation aingectieée, méme sans affinement des
parametres indiqués par la littérature, est trés bmsi qu’il est visible sur la Figure 60. Nos
résultats corroborent donc I'hypothése d’une diffnsdu soluté accélérée par les lacunes de
déformation plastique.

60+ 550T - Compression lente :
WDX
AES
Modélisation
550C - Compression rapide :
®m WDX
o AES
Modélisation
450C - compression lente :
Mesures
Modélisation
550C - sans déformation :
B Mesures
Modélisation

50+

40-

30+

20+

[fraction de monocouche]

101

Concentration intergranulaire en soufre
[ng.cm?]

AR UERLELRRLLY | ELELARLY | ELELRRRLL | AL T T T
10" 10> 10° 10* 10° 10° 10
Durée de compression [s]

Figure 60 : Comparaison des mesures de concentratidntergranulaire en soufre (points) avec les cours

issues de la modélisation lacunaire.
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Seule la modélisation pour une compression a 45€8f@ble avoir une moins bonne

correspondance avec les mesures effectuées. Nan®nm supposer que cela est di a la
distribution des dislocations qui ne serait paméme qu’a plus haute température. Il est en
effet probable qu’a plus basse température lauesian, en particulier le réarrangement des
parois, soit moins prononcé. On s’attend donc arawwe distribution des dislocations plus

homogene en volume lorsque la température de casipreest abaissée. Cela se traduirait
par une élimination plus efficace des lacunes etcdm ralentissement de la diffusion du

soufre. L'influence de la distribution des dislaoat (que nous avions not§ mériterait

d’étre explorée.

Nous observons sur nos résultats que la tempérsganble tres peu influer sur la cinétique de
ségrégation. Des séries de mesures effectuéesitied’'dempératures permettrait d’établir la
plage de température sur laquelle cette tendartcecgfiée. Il serait également intéressant,
afin d’approfondir ces résultats et de confirmeuspbleinement le modele, de pouvoir
mesurer les concentrations en lacunes dans lestéldres, en utilisant des techniques telles

gue la dilatométrie, la résistivité ou la densittmeé

Notre travail s’est effectué sur le systeme modétkel — soufre, cependant rien ne s’oppose
a la généralisation de ce phénoméne de ségrégatiocours de déformation a d’'autres
couples métal — impureté, ce qu’il conviendraitxg@imenter. Un élargissement de cette
étude a la ségréegation du soufre dans les allinggel-fer permettrait par exemple de se

situer au plus proche de la problématique indukgrie

Enfin, notre modele se basant sur une problémataiediffusion, il serait intéressant

d’étudier I'influence de la déformation a chaud diautres phénomenes faisant intervenir la
diffusion de solutés substitutionnels. On peutrai@amment que Deschamps et al. [84] ont
mis en évidence une accélération de la précipitatans des alliages d’aluminium attribuée a
I'effet des lacunes pour des gammes de déformatis@empératures comparables a celles du

présent travalil.
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