1. Rappel de métallurgie

Dans ce chapitre sont rappelées quelques notions élémentaires de la métallurgie des aciers visant à permettre une meilleure compréhension de la problématique de ce travail. Nous décrivons d’abord les différentes structures cristallographiques qu’adoptent fer et acier, en fonction de leur température et composition chimique. Ensuite, nous discuterons des processus à l’échelle macroscopique, ç-à-d du cadre dans lequel ces structures se manifestent.
2.1.  Structures cristallines du fer et de ses solutions solides avec d’autres éléments 
Le fer se présente sous différentes variétés allotropiques selon la température, lui conférant une structure cristallographique Cubique-Centrée ou Cubique-Face-Centrée (Figure 2-1-2). Ces transformations sont réversibles. En fonction de sa structure cristalline le fer dissout, par ailleurs, différentes quantités de carbone (tableau 2-1-1). Cet élément est le principal facteur de durcissement du fer, conduisant à l’acier. Non seulement le carbone entre dans le fer sous forme de solution solide, mais il participe aussi à la précipitation de carbures de fer (cémentite ou Fe3C) ou d’autres éléments carburigènes contenus dans l’acier. Ces carbures contribuent au durcissement de l’acier comme le fait aussi la trempe. Cette dernière est essentiellement une transformation par refroidissement rapide vers une structure thermodynamiquement métastable : la martensite qui est d’une dureté remarquable.
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	Phases and plages

de température
	Structure
	Maille (Å)
	Solubilité de C dans Fe

	
	Fer  (ferrite)

T > 1393 oC
	C-C
	
	Max. à 1493 oC avec 0,09 % m de C

	
	Fer (austénite)

912 oC < T < 1393 oC
	C-F-C
	3.55
	Max. à 1147 oC avec 2,14 % m de C

	
	Fer (ferrite)

T < 912 oC
	C-C
	2.86
	Max. à 727 oC avec 0.022 % m de C

	
	Martensite 
	HCP
	
	

	
	Martensite ’
	T-C
	a~2.85, c>2.93
	


Tableau  2 -1- 1 : Structures du fer et de ses solutions solides avec le carbone :, phases stables et métastables  [DuCh05]

Outre le carbone, le fer peut dissoudre en solution solide d’autres éléments. En fonction de leur rayon atomique ces éléments vont se placer ou en positions interstitielle ou se substituer au fer. Les interstices (coordination tétraédrique) de par leur faible volume disponible (sphère avec rayon 0.72 Å) accueillent des atomes de petite taille (comme le
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Figure 2-1-2 : Structures cristallines du fer et des ses solutions solides avec le carbone

carbone ou l’azote) tandis que les atomes de plus grande taille (comme le nickel, cobalt, molybdène, chrome ou manganèse) se dissolvent en substitution pour le fer. Mais le carbone, en dépit de sa différence de taille, occupe aussi les sites octaédriques [Joh64]. Sa particularité dimensionnelle lui permet également une grande mobilité par diffusion dans le réseau cristallin. Ci-dessus (Figure 2-1-1) sont représentées les mailles cristallines C-C de la ferrite et C-F-C de l’austénite. La maille de la martensite de trempe est également représentée. Les proportions sont respectées, et donnent une bonne idée des variations dimensionnelles produites par les transformations de phases. 
La structure de la martensite mérite une présentation plus fouillée, vu sa prépondérance dans nos échantillons. De prime abord, la phase martensite de l’acier est considérée comme une solution supersaturée de carbone dans la structure du fer. Cette nouvelle phase est obtenue à partir de la phase austénite du fer par un abaissement.ultrarapide de la température. Le carbone dissous dans l’austénite n’ayant pas le temps de se précipiter sous forme de carbure, il reste piégé dans le fer, où sa présence forcée (source de contraintes résiduelles) conduit à une déformation de son réseau cubique vers un réseau tétragonal. Cette déformation réticulaire (Fig. 2-1-3), plus au moins forte selon le contenu en carbone (Fig. 2-1-4), a été détectée la première fois par rayons X en 1926 [Fin26]. C’est elle ainsi que la forme singulière de ses grains (Fig. 2-3-1-1), qui permet une identification fiable de la présence de la martensite. Mais en dépit de sa grande importance de par ses propriétés mécaniques, la structure cristallographique de la martensite, dénommée ’, est mal connue
. Dans tous les ouvrages sur l’acier (et les matériaux en général), les plus illustres comme les plus récents, sa structure est présentée comme simple et connue, quand en fait ce n’est pas le cas. La structure cristallographique habituellement retenue n’est qu’un simple modèle datant du début du XXème siècle ([Fin26] et Fig. 2-1-3), époque à laquelle les moyens radiocristallographiques n’étaient que peu développés. 
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Figure 2-1-3 : Transformation austénite → martensite
Une première avance majeure, mais peu connue en dehors des milieux cristallographiques, est venue en 1981 d’un groupe japonais [Kus81]. Dans une martensite du système Fe-C (1.31 % masse C) ses membres ont observé par microscopie électronique l’existence de faibles réflexions satellite. La distribution du carbone sur les interstices octaédriques de la martensite s’est avérée loin d’être aléatoire, en dépit de sa faible concentration (1 atome de C par ~50 mailles, pour 0.6 % masse C). Au contraire le carbone s’agrège en cluster dans des plans parallèles à (102)’ , ces plans riches en carbone étant séparés l’un de l’autre par 10-20 Å. Les réflexions, principales ainsi que satellites, se laissent indexer dans une structure modulée et périodique. Une étude plus récente [Han01], sur le même système Fe-C, traite de la décomposition de la martensite par vieillissement et par revenu. Comme dans l’étude précédente, la martensite est obtenue par austénisation à 950 oC, suivi par une trempe dans une saumure et un bain d’azote liquide. D’observations par microscopie électronique, diffractométrie RX et calorimétrie différentielle, les chercheurs démontrent l’existence de plusieurs étapes dans le vieillissement et revenu de la martensite. En dessous de 100 oC la tétragonalité (ç-à-d le rapport c/a) diminue en fonction du temps de revenu, mais sans être accompagné de précipitations de carbures. Entre 100oC et 227oC des carbures de structure complexe ((-η), font leur apparition. Au dessus de 227oC, ces carbures se dissolvent et se précipitent comme cémentite Fe3C, tandis que tout austénite encore présente en faible quantité se transforme en ferrite. Les observations par microscopie électronique à haute résolution révèlent les déplacements des atomes de fer de leurs sites dans le réseau C-C idéal ; l’ampleur de ces déplacements variant localement, en fonction de l’enrichissement local en carbone. De ces deux travaux ressort clairement que le modèle couramment employé (réseau tétragonal corps centré, avec du carbone dans ses interstices octaédriques) n’est qu’une structure moyenne, dont même la symétrie est incertaine. 
Le changement de volume lors de transition vers la martensite est important, l’augmentation pouvant atteindre 5% [DuCh05]. Ces variations de volume peuvent être à l’origine de fortes contraintes résiduelles [Ber94] et causer des ruptures de pièces, surtout lorsque les pièces mécaniques présentent de brusques variations de formes. 
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Figure 2-1-4 : Rapport c/a de la martensite enfonction de la teneur encarbone [Sher07]
Il a aussi été proposé qu’ en dessous d’une teneur en carbone de ~0.6 % masse la martensite devienne cubique C-C [Sher07]. Cette transition entre deux régimes (voir Fig. 2-1-4), maintes fois discutée (voir aussi [Xia95]), n’est pas aussi incontestée que le soutiennent ses auteurs. Nous verrons par la suite qu’il est difficile dans un affinement structural de distinguer –particulièrement dans un composé polycristallin- entre l’élargissement d’une ligne (dû à la présence de contraintes résiduelles) et le faible doublement de celle-ci (dû à la déformation d’un réseau). 
2.2.  Austénitisation
La martensite nécessite au départ la formation d’austénite, obtenue par un pallier de maintien à une température élevée appelé l’austénitisation. On cherche ainsi à obtenir une répartition homogène des éléments d’alliage contenus dans l’acier, et surtout à dissoudre les carbures pour libérer du carbone avant la trempe. La solubilité du carbone dans l’austénite dépend de la température, mais aussi de la teneur en éléments d’alliage. Il faut tenir compte que les éléments d’addition ont des vitesses de diffusion différentes et peuvent avoir un rôle retardateur qui peut demander des temps de maintien en température plus longs. Dans le cadre de nos échantillons en damas inox, la température d’austénitisation nécessaire pour dissoudre tous les carbures est plus élevée que pour les aciers ordinaires, du fait de la présence de chrome et notamment de vanadium [DuCh05, Ace07] (entre 1050C° et 1100C°) selon les données du fabricant [Dam07]. Cependant, la température et le temps nécessaire à la dissolution de tout le carbone dans l’austénite peut engendrer une croissance des grains. Ceci n’est pas souhaitable si l’on veut optimiser les performances de la martensite (formée après trempe), une structure qui est fortement influencée par la taille des grains de l’austénite de départ [DuCh05, Ash91, Mur04]. Remarque : La dissolution complète des carbures va augmenter la teneur en carbone dans l’austénite, ce qui aura pour conséquence un abaissement de la température à laquelle les transformations de phases se produisent (voir fig. 2-5-1). 
2.3 Trempe : Transformation vers la martensite
[image: image4.png]HV

900
800
700
600

R, (N/mm?)
5004
400 \ y)\}e n::‘; §\\\\\>> :;:;
| \ ?\s\w"‘“ 9977 L
200 B";’"e pe " \\\\\\\\\ L
. k\\\\(\\ \\\l\\\\\\\\\\\\\\\\\\ \\\\\\\\\\\\\\\\\\\ | jz
%% 07 oz o3 04 05 o5 07

.
Teneur en carbone (% en masse)




Figure 2-3-1 : Courbe de dureté des aciers

en fonction de leur état structural et du

pourcentage de C [Mur]
Lors d’un refroidissement de l’acier depuis l’état austénitique et, si la vitesse de ce refroidissement est suffisamment élevée, de l’ordre de 105C°·s-1 [Ash91], la diffusion d’atomes qui est un phénomène thermiquement activé n’a pas le temps de se produire. La transition de phase du fer gamma vers le fer alpha ne laisse pas le temps au carbone de diffuser (transformation displacive). Le carbone ne précipite pas, il reste piégé dans la maille du fer alpha sursaturé, et sa maille cubique se déforme pour accommoder le carbone supplémentaire. Cet enrichissement en carbone donne à la martensite une dureté si élevée qu’elle n’est pas utilisable en application. La figure 2-4-3 montre la dureté Vickers (HV) de l’acier en fonction de son état structural et de son pourcentage de carbone. Il est à noter que la dureté de l’acier (Fe-C) plafonne avec un pourcentage de carbone avoisinant les 0,75% de C [Mur]. On peut noter la grande différence de dureté entre la martensite de trempe et la ferrite-perlite qui représente le constituant d’équilibre des aciers (refroidissement lent)
En lames minces la phase martensite se présente sous forme d’aiguilles de lattes ou de plaquettes selon le pourcentage de carbone (voir Figs. 2-3-1-1 et 2-3-1-2). 

2.3.1. Températures Ms et Mf
La transformation displacive de la martensite débute à une température particulière du nom de Ms (Martensite start) et se termine à la température Mf (Martensite fin) [Ash91], comme on peut le voir sur  la courbe TTT (Temps Transformation Température) ci-dessous (Figure 2-3-1-1).
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Figure 2-3-1-1 : Courbe TTT d’évolution de la martensite en fonction de la température [Ash91] En vignettes : la proportion de martensite (aiguilles) formée selon la température
La proportion de martensite transformée est fonction de la température (et non du temps) [Ash91]. La température Ms, à laquelle va débuter la transformation martensitique, peut être influencée à la hausse ou à la baisse suivant différents paramètres qui peuvent être les éléments d’addition, la grosseur du grain d’austénite ou l’application de contraintes : ces derniers (traction ou compression) augmentent Ms [Cav98] tout comme la taille du grain d’austénite. Si la taille du grain d’austénite est importante, la température Ms est élevée. 
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Figure 2-3-1-2 : Influence de la teneur en carbone sur les températures Ms ( aciers non alliés) [DuCh05]

Par contre les éléments d’addition de type interstitiel, comme le carbone, mais aussi l’azote, abaissent fortement la température de départ de la transformation de l’austénite en martensite (Figure 2-5-2) [DuCh05].
En effet, la position de Ms varie en sens inverse de la teneur en carbone; à titre d’exemple, cette température est de 440°C si l'acier a 0,2%C et de 140°C si l’acier a 1,45 %C. Il en est de même de la température Mf de fin de transformation martensitique. La quantité d'austénite résiduelle (non transformée) augmente donc avec la teneur en carbone, à partir d'un titre minimal de l'ordre de 0,7 %C pour lequel Mf = 20°C [DuCh05]. 
Sur la courbe ci-dessus (Figure 2-3-1-2) on discerne l’influence de la teneur en carbone sur les températures Ms de début de transformation martensitique dans les aciers au carbone. La température Mf est environ 200°C en dessous. La courbe schématique continue est le résultat d’une compilation de Marder et Krauss, la courbe pointillé est celle de Mirazayev et al [DuCh05].
Pour un acier (fer/carbone) contenant plus de 0,7% de carbone, il n’est pas possible d’obtenir une transformation complète à la température ambiante [DuCh05], des trempes cryogéniques ont donc été mises en place. Pour les aciers inoxydables, les éléments d’addition en solution solide dans l’austénite abaissent tous Ms sauf pour le cobalt et l’aluminium [DuCh05].
2.3.2. Vitesse de trempe  
La dureté des aciers non alliés est relativement élevée, car elle est donnée par la teneur en carbone. La réalisation de l'état martensitique nécessite, lors du refroidissement, de ne pas pénétrer dans la zone de transformation perlitique et bainitique matérialisée par un nez de courbe, que l’on peut observer sur les diagrammes TTT comme celui de la figure 2-5-1. Ainsi, le refroidissement est d'autant plus rapide que l'acier est moins riche en carbone.

En revanche, la pénétration de trempe des aciers est très faible. Pour des pièces avec des dimensions importantes, il est possible que la vitesse de trempe ne soit pas assez rapide pour tremper la pièce à cœur. Pour éviter cette contingence, il est possible de décaler le nez de la courbe TTT vers la droite, par addition d’éléments d’alliage comme le molybdène, le manganèse, le nickel et surtout le chrome qui vont inhiber et différer les transformations 
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Figure 2-6-1 : Déplacement vers la droite du nez de courbe TTT produit par les éléments d’alliage [Ash91
perlitiques et bainitiques et finalement laisser le temps à la transformation martensitique de se développer (voir courbe ci-dessus (Figure 2-6-1) [Ash91]). Ces aciers sont appelés aciers auto-trempants, car offrant la possibilité de trempe à l’air [Mey01, DuCh05].
Pour l’obtention de 100 % de martensite, il faut donc que le refroidissement soit effectué jusqu'à la température Mf, et avec une vitesse critique de trempe suffisante pour éviter le nez de la courbe TTT. Les échantillons d’aciers de notre étude contiennent des éléments d’addition  comme du chrome, manganèse et molybdène ; ceux-ci rendent nos aciers autotrempants à l’air, après austénitisation.
2.4.  Revenu 
Comme nous l’avons vu, la trempe permet d’améliorer les propriétés mécaniques du matériau (dureté et d’élasticité), mais engendre aussi une baisse de la plasticité qui peut conduire (quand la teneur en carbone augmente) à une fragilité accrue. Pour minimiser ce risque, on effectue classiquement un maintien à basse température (revenu) qui diminue les contraintes auxquelles la martensite est assujettie, et ceci par éjection d’une partie des atomes de carbones des sites octaédriques. Ces atomes forment des précipités avec les éléments carburigènes contenus dans l’alliage (vanadium, molybdène,…), et ces carbures augmentent jusqu'à une certaine limite la dureté de l’acier en rendant plus difficile la propagation des dislocations dans le matériau (durcissement secondaire) [DuCh05, Ash91]. 
Nous avons soumis nos échantillons de mesure à un revenu d’adoucissement de 2 h à 175 °C, pour relaxer la martensite (préconisation fabricant) [Dam07]. Sur les courbes de revenu ci-dessous (Figure 2-4-1) on observe les conséquences d’un maintien en température d’une durée de 2 heures sur la dureté (HRC) des aciers RWL34 et PMC27. Suivant la température du revenu (et la température initiale de la trempe), la dureté va d’abord chuter (relaxation de la martensite de trempe), puis remonter (précipitation secondaire durcissante), pour finalement retomber à cause du trop gros grossissement des grains (coalescence). Ce dernier diminue la dureté et fragilise aussi le matériau en étant une source de fissures. Mais grâce aux 
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Figure 2-4-1 : Courbes de revenu pour l’ acier RWL34 [Dam07]

éléments carburigènes présents et leurs précipités il est possible de conserver une dureté élevée [Ash91].
Soulignons aussi dans la même figure la dureté particulièrement élevée de l’acier RWL34 trempé à l’azote liquide (courbe en haut du graphe) [Dam 07]. 
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Figure 2-4-2 : Courbes de revenu pour l’ acier PMC27 [Dam07]

Les courbes de revenu ci-desssus (Figure 2-4-2) sont celles de l’acier PMC27, moins riches en éléments carburigènes et avec un pourcentage de carbone plus faible (0,6%C). Cette différente composition explique sa dureté plus faible. Néanmoins, l’acier PMC27 affiche selon son fabricant une plus grande capacité de résilience et une moindre fragilité.

2.5. Recuit
Généralement, ce traitement a pour but d’éviter la formation de martensite et troostite durant l’abaissement de la température. A partir de l’état austénitique (réseau c-f-c) et un refroidissement lent comparé à la trempe, le fer du système Fe-C se transforme en une structure cubique centré, qui est la structure de la ferrite. La ferrite ayant une solubilité pour le carbone plus faible (0,02 % contre 2 % dans l’austénite), ce dernier diffuse rapidement hors du fer et s’allie avec des éléments carburigènes [DuCh05]. Cette précipitation suit généralement trois étapes : germination, croissance puis coalescence. Le recuit présente des caractéristiques mécaniques plus faibles, ce qui permet de le travailler plus facilement. 
=================================================================
4. Classification

A cause du caractère polycristallin et hétérogène des matériaux, les sources de contraintes peuvent provenir de déformations à différentes échelles. Usuellement, les contraintes résiduelles sont divisées en trois catégories ; suivant que l’on considère le matériau à quelques mm3, quelques µm3 ou quelques Å3, on parlera de contraintes du 1er, 2ème ou 3ème ordre [Mach86]. Cette distinction n’est pas dictée seulement par l’échelle des phénomènes, mais elle s’impose aussi de par les différentes techniques utilisées pour caractériser les déformations et par les différentes origines physiques des contraintes. Le tableau 4-3-3-2 résume la terminologie utilisée.
Les contraintes résiduelles macroscopiques ou de 1er ordre 

Ces contraintes agissent à l’échelle de quelques 1/10 mm à quelques mm (plusieurs grains). A l’origine de ces contraintes nous trouvons les déformations plastiques différentielles, les transformations de phase ou les expansions/contractions thermiques différentielles et anisotropes. Les forces internes liées à ces contraintes sont en équilibre dans chaque section, et les moments liés à ces forces sont nuls autour de tout axe. Si ces forces (de traction ou de compression) ne sont pas en équilibre, le corps se déforme pour regagner son équilibre [Leb01]. Ceci revient à dire que nous pouvons présumer que toute contrainte perpendiculaire à une surface libre est zéro ; en conséquence la détermination de contraintes des surfaces se réduit à l’évaluation d’un système de deux contraintes principales. 

A l’échelle macroscopique diverses techniques de mesure sont en compétition, mais la plus précise et la moins destructive est la diffraction. Lors de mesures de diffraction, ces contraintes causent un déplacement du pic de diffraction (voir 5.4.1)
	Echelle
	Ordre
	Volume
	Discontinuités

	Macroscopique 
	I
	Quelques mm3
	Surface, fissures, cavités

	Mésoscopique 
	II
	Un grain ou des sous-grains
	Joints de grain ou sous-joints

Joints de phases

Phases hors équilibre

	Microscopique
	III
	Quelques mailles
	Dislocation

Atomes de substitution

Lacunes, précipités


Tableau  4-3-3-2 : Récapitulatif des 3 ordres de contraintes résiduelles

Les contraintes résiduelles mésoscopiques ou de 2ème ordre 

Ces contraintes agissent sur de petits domaines du matériau (un grain ou une phase), à l’échelle de quelques dizaines de micromètres. Des incompatibilités entre grains et/ou entre phases sont la source de ces variations (voir Fig. YYY). Les forces internes et les moments liés à ces contraintes sont en équilibre dans un assez grand nombre de grains. Des variations dimensionnelles mésoscopiques peuvent résulter d’une modification de cet équilibre. En diffraction, ces contraintes entrainent un déplacement et élargissement
 du pic de diffraction. 

Les contraintes résiduelles microscopiques ou de 3ème ordre 

Les contraintes d’ordre 3 sont dues à l’existence de défauts au niveau du réseau cristallin, c’est-à-dire à l’échelle de quelques dizaines de nanomètres. Les forces internes et les moments liés à ces contraintes sont en équilibre sur de très petits domaines [Klos81, Mur82]. Les modifications d’équilibre qui en résultent n’entraînent pas de variation dimensionnelle macroscopique. De là à tirer la conclusion que les contraintes résiduelles d’ordre 3 sont d’une importance secondaire il y a un pas qu’il ne faut pas franchir ! En effet, les défaillances catastrophiques de matériaux ont pour la plupart leur origine à l’échelle atomique. Donc une connaissance des contraintes microscopiques est vraisemblablement tout aussi importante que celle des contraintes macroscopiques. C’est aussi pour cette raison –et non seulement à cause de l’excellence de nos mesures de diffraction sur poudre- que nous avons consacré beaucoup d’efforts à une exploitation plus poussée de celles-ci que prévu. 


[image: image10]
Fig. 4-3- ?- ? Les trois ordres de contraintes résiduelles et leurs relations au matériau biphasé sur lequel elles agissent. La contrainte totale est la somme des contributions individuelles:tot = RS I + RS II + RS III. La grandeur des contributions a été exagérée pour mieux mettre en valeur leur nature (RS = « residual stress » ou contrainte
).

Du fait que les contraintes d’ordre II et III sont difficiles à distinguer, il est usuel de diviser les échelles de contraintes suivant deux niveaux seulement : les macro-contraintes qui correspondent aux contraintes d’ordre I, et les micro-contraintes, somme des contraintes d’ordre  II et III. La figure. XXX met en exergue les différents types de contrainte et les échelles auxquelles elles agissent.
Il est pertinent de souligner déjà ici que les mesures faites avec le diffractomètre d’analyses de contrainte SALSA livreront la somme de toutes les contraintes inhérentes au matériau. Quant au contraintes microscopiques (ou du 3ème ordre) c’est l’analyse du profil des pics de diffraction mesurés avec le diffractomètre à poudre D2B qui nous les donnera.

A la page 36 donne a l’équation définissant Q le numéro (3), et omets la référence. Cette def. est trop basique pour en referer a un article.
==================================================================

5. .4. Caractérisation de structures cristallographiques par diffraction sur poudre
Une connaissance de la structure cristallographique des matériaux est à la base de toute description de leurs propriétés. De ce fait, en sciences des matériaux, la détermination structurale par diffraction - à partir de données sur poudre, vu les fréquentes difficultés d’obtenir des monocristaux - est la technique la plus fréquemment utilisée. Le principe de cette mesure part du fait qu’un échantillon polycristallin est constitué d'un grand nombre de cristallites orientés aléatoirement les uns par rapport aux autres et qu’il sera trouvera donc toujours quelques cristallites en position de réflexion (formule de Bragg, § 5-4-1). Pour chaque angle 2(, des données de diffraction correspondant au nombre de neutrons comptés sont obtenues sous la forme d'un diagramme. 
Au début de notre étude, nous avions l’intention de ne faire des mesures de diffraction sur poudre que pour identifier les phases présentes dans nos échantillons. Mais, chemin faisant, vu l’excellence des données obtenues, nous avons décidé de procéder à une analyse plus fouillée de celles-ci.

La méthode dite de Rietveld [Riet67 ; Riet69] nous permet en effet d’affiner les structures atomiques des phases d’un matériau si ses structures sont à peu près connues. L’affinement structural consiste en la minimisation par la méthode des moindres carrés de la fonction χ2. 
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Où : wi = 1/iest la pondération de l’observable yi obs dont l’écart type est σ2. Y est le nombre de coups par pas, et il est utile de le définir de manière plus détaillée. En effet ceci fait apparaître plus clairement les facteurs qui influencent l’analyse des mesures. Donc :
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Où
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avec :
yi obs,calc 
Nombre de coups observés/calculés au pas i 
yib
Nombre de coup observés au pas i pour le bruit de fond (ç-à-d entre les pics) 
fL
Facteur d’échelle pour les différentes phases L observées dans la poudre

IK,L
Intensité intégrée de la réflexion K de la phase L contribuant au pas i

(K,L 
Fonction de thêta (T) décrivant le profile du pic K de diffraction de la phase L 
SL
Constante pour un matériau donné obtenue avec :
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(où : I0 flux incident, V volume irradié de l’échantillon, λ longueur d’onde, Vc volume de la maille, Vb vitesse de balayage)

LP
Facteur de Lorentz et polarisation

OK,L
Fonction décrivant l’orientation préférentielle de la phase L 

AK,L
Fonction décrivant l’atténuation du faisceau dû à l’absorption

FK,L
Facteur de structure. 
Le facteur de structure décrit la structure :
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où :
fj
Facteur de diffusion de l’atome j
Q
Vecteur de diffraction, orthogonal au plan de diffraction. 
rj
Position de l’atome j dans sa maille

uiso, j
Facteur d’agitation thermique de l’atome j

L’application de la méthode Rietveld à l’analyse structurale de composés sous forme de poudre s’est énormément développée depuis deux décennies. Il existe une dizaine de logiciels d’analyse basés sur cette méthode. Pour des raisons évidentes nous avons choisi d’abord le logiciel « FullProf » [Rod93, Rod01].
De tous les paramètres des équations (14) et (15), la fonction (K,L et le facteur de structure FK,L sont les plus importants. Le premier décrivant forme et largeur observée du profil des réflexions et le deuxième une fidèle représentation de l’arrangement des atomes à l’intérieur de la maille. Dans notre étude, nous tiendrons les structures cristallographiques comme établies, et nous dirigerons toute notre attention sur le la description des profils.
En général, le profil expérimental d’un pic de diffraction, ( ((), est la convolution d'une fonction, f((), liée à la microstructure de l'échantillon avec une fonction, g((), liée à la résolution instrumentale du diffractomètre [Gui64, War90]: 
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avec :
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Dans le cas de g (() (équation (9)), la fonction est elle-même à nouveau le produit d’une convolution avec une fonction p qui représente l’aberration due à la dispersion en longueur d’onde de la source, une fonction q qui représente l’aberration due à la largeur des fentes et la taille de la source, et une fonction décrivant r l’aberration liée aux différences divergences (Fig RRR (gauche)) [Coel98]. 
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Fig. RRR. Le profil instrumental g (() du diffactomètre est la convolution du profil dû à la dispersion de la longueur d’onde avec le profil dû à l’action des fentes et avec le profil dû à
[image: image52.emf]
Fig. TTT. Le profil expérimental (() de l’échantillon de mesure est la convolution du profil dû à l’absorption du faisceau incident avec le profil dû à la taille des cristallites de l’échantillon ainsi qu’avec le profil dû à la déformation (ordre 1 à 3) des cristallites [Coel98, modifié]
Quant à la forme des profils utilisés, une douzaine de fonctions sont envisageables [Sny96 ; How89], dont nous ne mentionnerons que trois : la fonction de Gauss, de Lorentz/Cauchy et de Voigt, cette dernière étant le produit de la convolution des deux premières. Dans la pratique, l’application dicte le choix. Pour une détermination purement structurale d’un composé cristallin, et en diffraction neutron, le profil h des pics (où h = f * g) s’est avéré être le mieux représenté par une fonction de Lorentz (et ses dérivées) ; cette fonction est la plus apte à extraire toute l’intensité d’un pic de diffraction. Initialement, la fonction de Gauss a été la première à être appliquée, du fait qu’elle décrit la probabilité d’un neutron touchant l’échantillon après avoir passé collimateurs et monochromateur [Cag58]. 
La fonction de Gauss
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La fonction de Lorentz
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où L et G sont les largeurs intégrées. La largeur intégrée est l’aire sous-tendue par le profil du pic et divisée par sa hauteur. Ces largeurs peuvent être aussi exprimées en fonction de la largeur du pic à mi-hauteur, FWHM (pour « full width at half maximum »), une quantité plus aisément accessible:
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Par contre, pour les applications moins routinières, la fonction de Voigt s’est avérée plus adaptée de par sa forme bi-fonctionnelle (Gauss et Lorentz), et ceci en dépit de sa difficile numérisation. Il est communément considéré que dans la fonction de Voigt la fonction de Gauss est apte à modéliser le conditionnement du faisceau (rayons X ou neutron) par l’instrument tandis que la fonction de Lorentz décrit souvent plus complètement le profil expérimental de l’échantillon [Suo96]. 
La fonction de Voigt :
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Caglioti et al. [Cag58] ont été les premiers à exprimer les largeurs FWHM en fonction des paramètres d’un spectromètre neutron « classique » (voir fig. 5-6-3-1). La résolution d’un tel instrument est aujourd’hui toujours encore exprimée par la formule développée par ces auteurs :
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Fig. 5-6-3-1. Disposition des collimateurs et du monochromateur sur un diffractomètre neutron.
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avec :
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Où les angles -indiqués sur la figure 5-6-3-1 -sont:
α1 
: l’angle de divergence avant monochromateur

α2 
: l’angle de divergence avant échantillon

α3 
: l’angle de divergence avant détecteur

ß 
: la mosaïcité
 angulaire du monochromateur

(M
: l’angle de diffraction du monochromateur

( 
: l’angle de diffraction de l’échantillon

Une largeur à mi-hauteur minimale correspond au maximum de résolution du diffractomètre. Elle est obtenue lorsque :  ( ( (M et vaut :
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Pour des mesures de diffraction en haute résolution angulaire, il est donc impératif que les fentes de Soller avant monochromateur ((1) et devant le détecteur ((3) soient aussi étroites que possible. Et finalement, l’angle de diffraction du monochromateur doit aussi être élevé que possible (2(M (120°) pour que le maximum de résolution angulaire soit situé dans une région 2( de grande densité de réflexions de Bragg, pour une intensité réfléchie maximale.
5.6. Détermination de la microstructure des matériaux par diffraction.
Sauf pour quelques matériaux quasi-parfaits comme la silice, la grande majorité des matériaux contient des défauts au niveau atomique, en particulier s’ils ont été travaillés comme les aciers. Loin d’être toujours nuisibles comme leur nom le suggère, les défauts confèrent souvent au matériau des qualités grandement désirées. En diffraction, ces défauts n’affectent que forme et largeur des pics de diffraction, et non leur intensité; qui est la quantité essentielle lors d’une simple détermination structurale. Comme l’exactitude de cette structure ne dépend que d’une bonne évaluation de l’intensité des pics (c’est-à-dire de l’aire sous-tendue par leur profil), il nous faut dans ce cas particulier qu’assurer une bonne adéquation du profil théorique au profil mesuré. 

Par contre, si nous nous intéressons aussi à la structure réelle du matériau, et non seulement à sa représentation idéale (la « structure »), il est nécessaire d’analyser forme et largeur des pics de manière plus approfondie. En diffraction des rayons X ou neutron, deux phénomènes influent le profil d’un pic de diffraction de façon significative : 
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Figure 4-3-3-1 : Représentation schématique des différents types de défauts à l’intérieur de grains [Klos81]

· La dimension du domaine à l’intérieur duquel les interférences entre ondes diffractées sont constructives –le domaine de cohérence. Comme cette dimension, par définition, est évaluée le long du vecteur de diffraction d*hkl  = | qi - qr | ; elle varie d’une réflexion à l’autre, sauf pour les réflexions de même ordre. Cette taille peut s’assimiler à l’épaisseur de cristallites (ou grains d’une poudre), mais aussi désigner la distance entre deux défauts du réseau cristallin. De simples calculs montrent qu’un pic ne s’élargit que si la taille du domaine de cohérence descend en dessous de 100 nm L’élargissement auquel il donne lieu est symétrique et n’affecte donc pas la position des pics. .
· La dispersion des distances inter réticulaires dhkl. en réaction aux déformations des réseaux cristallins à l’intérieur des cristallites. Comme cette dispersion n’est pas symétrique, l élargissement du pic ne l’est pas non plus, et le centroïde du pic se déplace. 
La figure 4-3-3-1  montre la gamme des défauts causant une telle déformation
 . Il est important de souligner que dislocations et défauts d’empilement -une source primordiale de contrainte- contribuent à l’élargissement du profil du pic de diffraction de deux façons : par le biais de l’effet de taille (vu la séparation physique qu’ils causent entre différentes parties du grain) et par la déformation au niveau atomique du réseau cristallin.
Notre intérêt en une analyse plus avancée du profil des pics de nos spectres s’est éveillé lors des analyses structurales par la méthode Rietveld. Il est alors apparu que: 
· les profils de diffraction de nos échantillons étaient considérablement plus larges que ceux du composé de référence (CeO2) utilisé pour calibrer le diffractomètre de D2B.
· les profils des pics de l’échantillon recuit étaient significativement plus fins que ceux des échantillons ayant subis un différent traitement.
Que la largeur des pics de diffraction puisse varier d’un échantillon à l’autre a déjà été remarqué en 1918 par Scherrer [Sche18]. Ce dernier l’a attribué à une différence de la taille des cristallites dans la poudre en question. Depuis lors, l’analyse de l’élargissement des pics de diffraction dans divers matériaux s’est rapidement développée et est devenue le sujet de nombreux travaux, et ceci en grande partie grâce à l’apport récent du rayonnement synchrotron (voir [Mitte08] pour un aperçu récent, et [War90, Gui64] pour une introduction de base). Il s’est avéré que l’exploitation de cette information, souvent considérée comme anodine, produit des données difficilement accessibles par d’autres techniques.
Pour mieux saisir la portée de ces travaux il nous semble profitable d’esquisser en quelques traits notre compréhension actuelle des constituants (« grains ») d’une poudre. Les grains d’une poudre sont souvent des monocristaux. Ceux-ci ne sont pas  parfaits, car des dislocations introduites par exemple lors d’un traitement mécanique (broyage, travail à froid, 
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	Fig.A  Représentation schématique de domaines diffractant à l’intérieur d’un grain. Leur taille (~ longueur de cohérence), leur orientation ainsi que leur maille varient d’un domaine à l’autre. Ces domaines sont souvent appelés cristallites (le même terme étant employé communément pour un grain !).
	Fig. B Représentation du changement de phase d’un rayon (avec amplitude A0 sin (t –) diffracté d’une couche à l’autre dans un petit cristal. L’angle de réflexion est (Bragg +(. Si le nombre de couches (~taille du cristal) n’est pas suffisamment élevé, il n’y aura pas pour chaque couche 1 une couche N qui interfère de façon destructive avec la couche 1. Conséquence : Comme I(()~A02, 


etc.) divisent chacun de ces monocristaux en de petits domaines (figure 5-5-3-1). Ces derniers sont suffisamment désorientés, les uns par rapport à leurs voisins, pour qu’il n’y ait plus de cohérence entre eux. Chaque domaine agit donc comme un très petit cristal. L’intensité intégrée du pic de diffraction est la somme des intensités de chaque domaine. La largeur du pic dépend de la distribution orientationnelle (mosaïcité) des domaines ; dans la limite d’un monocristal parfait, la forme de la raie s’apparente à une fonction ( de Dirac. 
Un rayon diffracté est le résultat d’interférences constructives entre les ondes diffusées par chaque atome d’un cristal/domaine. Ces interférences ne sont constructives que pour des conditions angulaires très précises (conditions de Laue, une formulation plus générale de la loi de Bragg). Quand les dimensions du cristal/domaine sont de l’ordre de 100 nm ou moins, les interférences entre ondes diffusées ne sont plus complètement destructives dans le voisinage des conditions exactes de réflexion (fig. B), et la forme de la raie diffractée dévie de plus en plus d’une fonction de Dirac –la raie s’élargit. 

Les champs de contraintes du premier et du second ordre sont à l’origine d’une déformation élastique des grains et de leur réseau cristallographique. Ces déformations élastiques peuvent être aperçues par la diffraction à travers les déplacements des raies mesurés par rapport aux positions des raies correspondant au matériau non contraint. Les contraintes du second et du troisième ordre influencent la forme du profil de la raie mesurée. Sur le tableau ci-dessous, sont résumées les interprétations généralement constatées des paramètres de pics de diffraction.
	Paramètre du pic
	Information renvoyées

	Position du pic
	Composition moyenne du volume diffractant

Contraintes macroscopiques (ordre I) du volume diffractant

	Intensité du pic
	Distribution des orientations des domaines cohérents    (cristallinité)

	Elargissement du pic
	Aberrations géométriques de l’appareillage

Taille des domaines cohérents de diffraction


Tableau5-5-3-3 : Interprétation des paramètres de pics de diffraction 

Dans les sections qui suivent nous donnons une brève description des deux principaux procédés utilisés dans l’extraction d’information microstructurale à partir de mesures de diffraction. Notre propos n’est pas de rendre ici l’intégralité du support théorique de ces méthodes. Cette tâche a été le sujet de nombreuses publications [War90, Bal02 ; Lut90 ; Pop98]. De plus, ce mémoire a pour but principal l’application de la méthode de diffusion des neutrons à la résolution d’un problème pratique d’ingénierie des matériaux. Ce travail présuppose l’existence de procédés bien établis dont la validité n’est pas à démontrer.
Analyse du profil d’individuels pics de diffraction : Méthodes de Fourier.
Tout profil d’un pic de diffraction peut être représenté par une série de Fourier. Dans le cas présent, celle-ci s’exprime comme suit [War90, p. 268]:
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où 
l
Indice de Miller du vecteur de diffraction (0, 0, l)

An
Coefficient du terme cosinus de la série Fourier
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Bn
Coefficient du terme sinus de la série Fourier
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Nn
Moyenne du nombre de pairs n de mailles dans la colonne perpendiculaire au plan de diffraction

N3
nombre moyen de mailles dans la colonne 
Zn
Déplacement du vecteur (réseau réciproque) dû à la déformation
L’élargissement du profil des pics est souvent divisé en une contribution due à la taille des cristallites et à une autre due à la déformation réticulaire des cristallites. Le profil ( étant la convolution du profil élargi dû à la taille avec celui dû à la déformation, nous interprétons les coefficients de la série de Fourier comme étant le produit d’un facteur de taille avec un facteur dû à la déformation :
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L’élargissement de la taille étant toujours symétrique, BnS = 0. En d’autres termes: l’effet de taille n’est à l’origine d’aucun déplacement angulaire de pic
Une méthode, initialement graphique et proposée par Warren et Averbach [War90], nous permet de séparer –dans une analyse Fourier d’un pic isolé- la composante due à la taille de celle due à la déformation. Supposons que nous avons mesuré plusieurs ordres d’une réflexion (par ex., {0, l, l} de la ferrite) et déterminé les An de notre série Fourier. AnS = Nn /N3 est indépendant de l’ordre l, tandis que le coefficient AnD (l) = <cos 2π l Zn> dépend de l’ordre l. De cette dépendance différente en l, nous pouvons séparer et extraire les deux coefficients AnD et AnS de An. Cette méthode est toujours encore appliquée, mais de façon plus moderne, car elle a été entretemps incorporée dans des logiciels comme SHADOW [How89]. Par contre elle souffre encore toujours de trois difficultés majeures :
· Il faut d’abord déconvoluer le profil de l’échantillon du profil mesuré ; ce n’est qu’après qu’une analyse individuelle du (ou des) pic(s) peut être faite. Dans ce but on mesure avec le diffractomètre le spectre d’un composé de référence, exempt de tous défauts.

·  Si le profil mesuré est composé de plusieurs pics –à cause de la présence de plusieurs phases et/ou d’une symétrie du matériau moins élevée que cubique - l’analyse Fourier peine en à séparer les différents pics d’un profil.
· Comme toutes les méthodes Fourier, les résultats sont affectés par les effets plus ou moins importants de terminaison de série.

C’est pour ses raisons que nous n’avons appliqué cette méthode qu’à un alliage dont la phase principale est de symétrie cubique : le RWL34/PMC27 stratifié recuit. Nous avons calibré notre instrument de mesure –le diffractomètre D2B- en mesurant le spectre d’une poudre de CeO2., et ceci dans les mêmes conditions expérimentales que pour nos échantillons. Le composé CeO2 est connu pour être relativement exempt de défauts; il a été le sujet (sa forme nanocristalline) d’une récente comparaison inter-laboratoire des méthodes de mesure et d’analyse de l’élargissement de raie de diffraction dû à la taille et contrainte élastique résiduelle des cristallites [Bal3]. Ensuite nous avons utilisé le logiciel SHADOW, d’abord sur le spectre de référence et ensuite sur notre échantillon.
Analyse du spectre de diffraction complet : Méthode de Rietveld.

Dans cette approche, les largeurs à mi-hauteur (FWHM, équation (24)) ne sont plus des variables, sans signification physique et ajustées librement dans le seul but d’extraire des intensités corrects. Au contraire, ces paramètres font partie du modèle microstructural et sont sujets à ses contraintes. C’est ce qui en fait sa force et sa faiblesse. Si le modèle est le bon, l’affinement avec MAUD [Lut90, Lut03] nous donne de précieuses informations sur la microstructure et un affinement correct des positions et mouvement thermique des atomes. Si le modèle microstructural n’est pas correct, le seul affinement structural s’en trouvera déjà biaisé.
La fonction utilisée dans le logiciel MAUD pour décrire le profil expérimental déconvolué f(() d’un pic de diffraction (voir équation (8)) est à nouveau la fonction de Voigt, le produit de la convolution d’une fonction de Gauss avec une fonction de Lorentz. En l’appliquant, on suppose que la fonction de Gauss représente l’effet de la déformation et la fonction de Lorentz l’effet de la taille des cristallites (~domaines cohérents en diffraction). 
Exprimées en termes de contrainte < et de taille des domaines D, les largeurs intégrées (voir définition (10) et (11)) s’expriment comme :
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Dans l’application du modèle microstructural nous avons retenu qu’un modèle isotrope pour pour la taille des cristallites ainsi que pour la déformation. Nous avons jugé que la présence de phases non-identifiées dan le spectre des alliages ne nous permettait pas d’aller plus loin. Néanmoins ce modèle donne déjà, comme nous le verrons, de résultats convenables.
Finalement, en guise de conclusion pour ce chapitre, il est important de souligner les points suivants:

· Seule la connaissance des mailles des phases concernées est un pré-réquisit à l’analyse Fourier ou Rietveld; une connaissance de la structure n’est pas nécessaire.

· Le grand avantage de la méthode Rietveld (analyse du spectre en entier, et non de quelques pics choisis) est la possibilité d’analyser des structures où les pics se recouvrent (c’est-à-dire, matériau non cubique) ainsi que des mélange polyphasé.

Il ne nous faut pas oublier que la largeur observée est le produit de la convolution de deux profils différents: le profil dû aux déformations de réseaux cristallins et celui dû à l’effet de taille. Et ceci sur l’ensemble des grains de notre assemblage polyphasé du stratifié! Quelques efforts ont été entrepris pour dé-convoluer les profils dans le cas plus simple d’un composé mono-phase et en l’absence de contraintes d’ordre 1 [Sca02].
5.7 L'instrument d'analyse structurale sur poudre de l'ILL : le diffractomètre D2B
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Fig. 5.7.1 Vue schématique de l’instrument D2B à l’ILL
Le diffractomètre D2B a pour but la mesure de spectres de composés polycristallins ou quasi- cristallins. Grâce à sa batterie de détecteurs (64 détecteurs espacés par des intervalles de 2.5°), il est en mesure d’acquérir –en faisant tourner la batterie- un jeu de données en ~30 minutes. L’angle « take-off » de son monochromateur est très élevé (135°) dans le but d’obtenir une haute résolution. Pour compenser la perte correspondante en intensité, la mosaïcité du monochromateur est relativement large (20’). La plage de longueur d’onde disponible va de 1.5 Å à 6 Å.
Toute mesure sur un tel instrument est toujours précédée par une mesure de calibration. En l’occurrence, nous avons mesuré le spectre de CeO2, un composé connu pour sa perfection (peu de défauts à l’échelle atomique, cristallites de taille supérieur à 100 nm). Suite à la mesure, un affinement type Rietveld nous a livré le profil instrumental, c’est-à-dire les valeurs des paramètres de Caglioti (Cag58, ainsi qu’équations (15) à (18), chap. 5.4.). De la bonne qualité de ceux-ci dépendront l’extraction d’information microstructurale de nos spectres.
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Fig. 5-7-2 Calibration du diffractomètre poudre D2B : Affinement du spectre du dioxyde de cérium (CeO2).

Graphe d’en haut : 
Affinement avec le logiciel MAUD [Lut03]: En bleu : Les points mesurés. En noir: le profil utilisé qui est du type Voigt. Les profils sont centrés sur les positions indiquées par les barres rouges. Sous le diffractogramme est représenté la différence entre profil mesuré et profil calculé. Un pic en dessous de zéro indique une sous-estimation de l’aire du pic, et vice-versa.

Graphe du milieu : 
Affinement avec le logiciel FullProf [Rod01]. En noir: le profil utilisé,  du type Gauss. Les profils sont centrés sur les positions indiquées par les barres vertes. La différence entre profil mesuré et profil calculé est représentée
Graphe du bas :
Affinement avec le logiciel FullProf [Rod01]. En noir: le profil utilisé, du type Lorentzien modifié. 

Il est instructif de remarquer qu’à première vue (fig. 5-7-2) il y a peu de différence entre le spectre affiné avec un profil du type Gauss et celui affiné avec un profil du type Lorentzien. Donc pourquoi tant d’efforts à choisir le « meilleur » profil? Parce que le dernier donne un bien meilleur ‘fit’ selon la statistique χ2 (1.26 contre 2.61). Le profil Lorentzien saisit donc mieux toute l’intensité sous-tendue par le profil du pic et le bruit de fond. Nous soulignons ici à nouveau que cette capacité à extraire toute l’intensité d’un pic dicte le choix du profil. Comme nous le verrons par la suite (chapitre 7, Mesures), un affinement dont le but n’est que purement structural utilisera un profil Lorentzien ; ce n’est qu’avec ce type de profile que les facteurs d’agitation thermique <u2>1/2 obtenus de l’affinement reflèteront la réalité physique.
Par contre, même si un spectre affiné avec le logiciel MAUD [Lut03] et un profil du type Voigt ne donne au premier abord pas le meilleur ‘fit’ (χ2 = 2.27), c’est parce qu’un modèle de la microstructure de notre échantillon de CeO2 n’a pas été inclus dans l’affinement. Dans ce contexte il est déjà utile de souligner que le logiciel MAUD demande une plus grande rigueur dans son application. En effet, il ne peut être appliqué avec bénéfice que si son utilisateur est à même de fournir et affiner un modèle structural ainsi qu’un modèle microstructural pour son matériau.
=================================================================
7. Mesures

Suite au traitement des échantillons nous avons fait des mesures de diffraction neutron sur deux instruments : Le diffractomètre pour analyse structurale D2B et le diffractomètre pour analyse de contrainte SALSA. Les mesures effectuées avec le premier instrument avaient pour but une caractérisation approfondie du matériau (structure et microstructure), en amont des mesures de contrainte. Par ailleurs, l’objectif était aussi de développer la meilleure stratégie – optimisation du précieux temps de mesure et des résultats- pour les mesures subséquentes avec SALSA. Ce deuxième instrument nous a par la suite fourni l’essentiel des données nécessaires pour mener à bien notre étude. 
7.1 Mesure sur poudre (Instrument D2B)

En l’état actuel des méthodes d’analyse des données diffractométriques (rayons X ou neutrons) sur matériaux, un choix s’impose dès le début concernant la démarche à suivre. Si le but de la mesure est purement :

· une détermination routinière de la structure cristallographique du matériau, la première approche consiste à identifier symétrie et maille du composé. Ces données nous permettent d’attribuer à chaque pic de diffraction son identité hkl ainsi que son intensité. Cette étape est habituellement dénommée « pattern decomposition » (ou décomposition du diffractogramme). Elle est suivie par la détermination structurale propre dont la bonne marche dépend exclusivement de la qualité des intensités extraites du diffractogramme. Si dans ce dernier beaucoup de pics se superposent (ce qui est souvent le cas si la symétrie du matériau n’est pas cubique), le soin et temps investis dans la « pattern decomposition » s’avèrent payants. La sélection du bon profil du pic de diffraction est primordiale ; il s’agit en effet d’extraire toute l’intensité d’un pic (ç-à-d la surface sous-tendue par le profil mesuré) -sans empiéter sur le pic voisin si ce dernier lui est quelque peu superposé. 

En l’occurence, notre tâche est moins ardue ; nous n’avons plus à déterminer les structures de nos alliages parce qu’elles sont connues. Tous nos soins peuvent se porter sur l’affinement structural des différentes présentes dans nos alliages –le sujet du sous-chapitre 7-1-1.
· une détermination structurale à l’échelle atomique ainsi qu’une caractérisation du matériau à l’échelle microscopique, la deuxième approche est une continuation de la première. Mais à la place de considérer forme et largeur des pics de diffraction comme des variables phénoménologiques (les paramètres U, V, W (voir définitions 15 à 18))  sans aucune signification physique, un effort considérable est consacré à leur interprétation. Deux voies s’ouvrent à ce point :

1) Extraction d’information microstructurale à partir d’une analyse plus poussée des paramètres qui caractérisent le profil des pics individuels comme déterminé dans la « pattern decomposition ». C’est la voie engagée initialement par les chercheurs depuis les années 50 [Sto48;War90] Elle est bien résumée dans [Mitte08] ; nous n’avons qu’esquisser la méthode dans le chapitre 5.6. Quelques résultats seront présentés dans le chapitre 7.1.2.
2) L’incorporation de différents modèles de microstructure (taille des cristallites, contrainte résiduelle, dislocation, empilement, etc.) directement dans les logiciels d’affinement de structure. Le grand avantage de cette approche est son application à des matériaux avec des structures plus compliquées (ç-à-dire de moindre symétrie), où les pics se superposent (par ex., la martensite). Par contre, cette méthode est plus gourmande en ressources informatiques, et c’est pour cette raison qu’elle n’a pas été appliquée dans les années 50. Les principaux partisans de cette méthode : Lutterotti [Lut90] et Scardi [Scar02] de l’Université de Trente. Cette approche sera aussi le sujet du sous-chapitre 7.1.2.
7.1.1. Détermination de la structure des alliages
En dehors d’une meilleure caractérisation des structures présentes dans nos alliages, les mesures sur poudre nous permettent aussi de choisir, en fonction des familles de plans hkl, les pics qui présentent le plus d’intensité et qu’il peut être judicieux d’utiliser par la suite pour nos mesures sur SALSA. En effet, ce dernier instrument ne dispose pas de toute la plage angulaire comme avec un diffractomètre poudre, il nous faut donc déterminer avec ce dernier une zone angulaire aussi précise que possible (ex : de 40° à 45° - 2().

Nous avons mesuré les spectres de diffraction neutron pour les alliages RWL34 et PMC27 dans leur état trempé, ainsi que pour les alliages stratifiés (RWL34/PMC27) dans leur état revenu et recuit. Comme attendu, les spectres se ressemblent fortement, et il n’est donc pas utile de les afficher tous par la suite. 
Alliages trempés. Un examen du spectre de l’alliage RWL 34 trempé (figure 7-1-1) montre qu’une seule phase domine le spectre ; elle s’avère être celle du fer α’ (ou martensite). Dans un premier temps nous avons donc affinée les paramètres de celle-ci, en négligeant les autres phases présentes en plus faible proportion. A partir d’une comparaison visuelle de la différence yobs – ycalc martensite, il nous a été possible de déduire la présence d’un carbure de type (Cr,Fe)23C6, dont la structure a été par ailleurs affinée pour différente teneur en fer [Yak87]. Cette route est loin d’être triviale quand les structures candidates sont apparentées et certains plans réticulaires donc identiques. Nous avons donc ajouté les paramètres cristallographiques du carbure (Cr,Fe)23C6 à l’affinement. Mais vu le faible volume de cette phase nous avons affiné que ses paramètres de maille, tout en gardant ses autres paramètres cristallographiques constants. A juger par la figure 7-1-1 les phases minoritaires semblent être en faible concentration ; c’est pourquoi il nous a semblé utile de mettre en exergue la plage à bas angle où celles-ci se manifestent le plus fortement (Fig. 7-1-2): Ce diagramme devrait lever les quelques doutes que nous pourrions avoir quant à l’identité de ces phases.
Une analyse du spectre de l’alliage PMC27 ne donne rien de neuf (cf. tableau 7-1-3), bien que son chimisme soit différent. Les paramètres de maille de la phase martensite –et particulièrement le c/a – ne diffère pas significativement. Par rapport à l’alliage RWL34, la seule différence est l’ampleur de la phase Fe23C6. Comme l’alliage au départ contenait moins de carbone, les pics de ce carbure sont moins prononcés. 
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Figure 7-1-2 L’apport du carbure Fe23C6 au diffractogramme de l’alliage RWL34
Alliage revenu. De prime abord (voir tableau 7-1-3), le spectre de l’alliage stratifié revenu ne semble pas différer grandement de celui des alliages de base trempés, hormis une faible, mais significative diminution de la largeur des ses pics (voir Fig. 7-1-3). Ce peu de différence ne nous surprend pas, car le spectre en question est celui d’un stratifié, et non d’un alliage de base. Avec un faisceau de neutrons d’une largeur de XYZ nous ne pouvons que mesurer la moyenne spatiale des deux différentes strates du revenu. Ce résultat serait donc à comparer avec une mesure sur un stratifié trempé. A défaut d’une telle mesure nous avons analysé le spectre obtenu par la simple superposition des spectres des alliages simple-strate RWL34 et PMC27 trempés. Cet affinement nous a donné des paramètres
 qui sont près de, sinon égal à, la moyenne des paramètres obtenus séparément pour les deux alliages de base. Le traitement par revenu se semble donc n’avoir eu que peu d’effet sur le stratifié –du moins à en juger seulement par son spectre. Il est vraisemblable qu’une mesure par rayons X (avec sa plus faible pénétration) aurait donné un résultat plus probant, la surface subissant le plus grand changement durant le revenu. En effet, le revenu réduit la sursaturation en carbone de la martensite obtenue durant la trempe. Toute austénite résiduelle de surface
 se décompose en martensite et carbure, au bénéfice de la stabilité microstructurale(les contraintes résiduelles internes sont réduites). La dureté de l’alliage s’en trouve réduite, mais la résistance est améliorée.

[image: image40]
Figure 7-1-1 : Diffractogramme sur alliage RWL34 Les petits cercles représentent les points de mesure, et la ligne continue (en noir) les profils calculés. La différence, yobs – ycalc, est indiquée par la ligne en bleu. Les barres vertes représentent les positions des pics pour les phases affinées de la martensite(haut) et du carbure (Cr,Fe)23C6 (bas). Pour d’autres phases probablement présentes, mais en quantité trop faible pour être détectées, les positions de leurs trois réflexions les plus intenses sont aussi indiquées. Flèches vertes : martensite phase ( . Flèches violettes : cémentite Fe3C.
Alliage recuit. Le spectre de l’alliage stratifié recuit (Fig. 7-1-2) semble au premier abord être quasi-identique à celui de RWL 34, sauf pour la largeur de ces pics. En dépit de cette similarité, nous nous sommes à nouveau laissés guider –par prudence - par les mesures de diffraction (en particulier la statistique χ2, une bonne mesure de la qualité de l’affinement). Bien que le remplacement de la structure de la martensite par celle de la ferrite soit –au premier abord – évident, nous avons essayé plusieurs combinaisons de phases : ferrite avec martensite, ferrite avec austénite, toujours en présence de cémentite et/ou du carbure Fe23C6 . De loin le meilleur accord entre spectres mesurés et calculés a été trouvé pour une phase dominante de ferrite, avec des phases très minoritaires d’austénite et de carbure. L’œil averti d’un métallurgiste expérimenté sur une lame mince de cet alliage pourrait nous être utile à ce stage-là - les phases minoritaires étant en trop faible concentration (< 5%) pour nous permettre d’être plus catégorique.
La figure 7-1-2 montre aussi que pour certains pics (en particulier le (21l)) l’accord entre calculé et mesuré pourrait être meilleur. Nous avons essayé d’autres types de profil (comme celui de Voigt), sans obtenir un meilleur accord. Par contre, il n’est pas improbable que l’ampleur de nos pics puisse être affectée un tant soit peu par une quantité de cristallites insuffisante pour donner une distribution aléatoire des orientations des cristallites - l’austénitisation ayant engendré une croissance des grains et une réduction concomitante de leur nombre. 
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Figure 7-1-2 : Diffractogramme de l’alliageRWL34/PMC27 Recuit. Les barres vertes représentent les positions des pics pour les phases affinées de la ferrite (haut), austenite (milieu)  et du carbure (Cr,Fe)23C6 (bas).

	 

 
	PMC27 trempé
	RWL34 trempé
	RWL34/PMC27

trempé et revenu
	RWL34/PMC27

recuit

	Longueur

d'onde (Å)
	1,594
	1,594
	1,594
	1,594

	Plage de

balayage

[deg 2 thêta]
	0.1-151.15
	0.1-151.15
	0.1-151.15
	0.15-148.35

	Pas

[deg 2 thêta]
	0,15
	0,15
	0,15
	0,15

	Structure
	martensite
	(Cr,Fe)23C6
	martensite
	(Cr,Fe)23C6
	martensite
	(Cr,Fe)23C6
	ferrite
	(Cr,Fe)23C6

	
	
	
	
	
	
	
	
	

	Groupe d'

espace
	P 4/mmm
	Fm3m
	P 4/mmm
	Fm3m
	P 4/mmm
	Fm3m
	Im3m
	Fm3m

	a o [Å]
	2,8636 (2)
	10,582 (4)
	2,8658 (2)
	10,615 (1)
	2,8649 (2)
	10,622 (2)
	2,8749 (1)
	10,645 (5)

	c o [Å]
	2,8975 (3)
	
	2,9018 (3)
	
	2,8930 (3)
	
	-
	

	c o / a o
	1,0119 (4)
	
	1,0125 (4)
	
	1,0097 (4)
	
	1
	

	Nombre d'atomes de fer par 23 atomes de métal
	
	9
	
	5
	
	4
	
	2

	
	
	
	
	
	
	
	
	

	
	
	
	
	
	
	
	
	

	(u² (Fe)(  (Å2)
	0,0063 (5) 
	
	0,0085 (6)
	
	0.0099 (7)
	
	0.0079 (2)
	

	(u² (Fe 2)(  (Å2)
	0,0103 (8)
	
	0,0085 (7)
	
	0.0077 (5)
	
	
	

	U
	2,2 (1)
	0,2 (9)
	2,8 (2)
	0,2 (9)
	2,4 (1)
	-0,08
	0,97 (6)
	-0,08

	V
	-1,0 (2)
	0,5
	-1,7 (2)
	-0,13
	-1,1 (2)
	0,76
	-0,5 (1)
	0,76

	W
	0,51 (5)
	0,8
	0,72 (7)
	0,21
	0,69 (6)
	0,26
	0,41 (4)
	0,26

	Forme du

profile
	mod. Lorentzien

	mod. Lorentzien


	Voigt


	mod. Lorentzien



	χ2
	3,12
	4,57
	4,47
	3,48

	R (Bragg)
	2,80
	25,4
	2,59
	17,4
	1,28
	32,3
	3,79
	12,1

	R prof
	5,9
	7,01
	6,24
	10,3

	Rw
	7,9
	9,5
	8,47
	12,7

	R  exp
	4,5
	4,45
	4
	6,8

	
	
	
	
	
	
	
	
	


Entre parenthèses = écart type 

Définition des critères d’accord : 

[image: image42.wmf]å

å

-

=

obs

hkl

cal

hkl

obs

hkl

I

I

I

R

(Bragg)

 ; 
[image: image43.wmf]å

å

-

=

obs

cal

obs

prof

R

Y

Y

Y

 ; 



           


[image: image44.wmf](

)

(

)

å

å

-

=

2

2

w

obs

calc

obs

y

w

R

y

y

w

 ; 
[image: image45.wmf]å

×

-

=

2

exp

obs

R

Y

W

P

N


Tableau 7-1-3. Alliages de base et stratifiés : Résultat d’ affinements structuraux conventionnels des structures inhérentes à ces alliages (logiciel FullProf [Rod01]).
Le tableau 7-1-3 résume tous les paramètres obtenus dans l’affinement des échantillons traités et appelle plusieurs commentaires. D’abord, la qualité de l’affinement pour les phases martensite et ferrite est excellente (voir : RBragg dans la table). La martensite dans l’alliage PMC27 est définitivement de symétrie tétragonale (= quadratique), et non cubique, comme pourrait le suggérer, vu sa faible teneur en carbone, les valeurs de la figure 2-1-4. Les valeurs obtenues pour l’agitation thermique des atomes de fer (< u2> ~0 ,0080 Å2) semblent réalistes (à titre d’exemple, pour la cémentite, l’agitation thermique est ~0,010 Å2) [Woo01]. Quant aux phases carbure la phase dominante est celle de (Cr,Fe)23C6. Nous remarquons un léger agrandissement de sa maille en fonction du temps de maintien en température. Il est tentant d’attribuer cet effet à un appauvrissement de sa teneur en fer – la figure de [Yak87 «  teneur en Fe et dimension de la maille »] nous servant de référence. Les autres carbures comme la cémentite sont probablement présentes, mais dans des quantités en dessous du seuil de détection. Nous remarquons aussi que la maille de la ferrite (alliage recuit) est un peu plus grande que celle communément acceptée (a0 = 2.86Å, à l’état sans contrainte). Cet effet est probablement dû à la substitution d’autres éléments (Mo, Mn, Cr) pour le fer. Finalement, une comparaison des deux spectres (les figures) 7-1-1 et 7-1-2) révèlent que le recuit semble contenir moins de carbures. Rien n’est plus incertain, vu que les deux spectres d’alliages stratifiés sont une superposition d’alliages (RWL34 et PMC27) de teneur en carbone différente.
Dans chaque affinement de type Rietveld la forme des pics –décrite par la fonction ( – dépend de sa position 2-thêta et de sa largeur FWHM, qui est une fonction de U, V et W (voir définitions 24 à 27). Nous avons choisi un profil Lorentzien modifié, après en avoir testé d’autres. Dans cet affinement purement structural, les paramètres U, V et W sont considérés comme de simples grandeurs ajustables, sans qu’on leur attache une signification physique - à la différence de l’affinement avec le logiciel MAUD (voir Chapitre 7.1.2). 
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Figure 7-1-3  Comparaison des largeurs à mi-hauteur en fonction de l’angle de diffraction

Une comparaison de FWHM pour les quatre échantillons (voir tableau 7-1-3 et figure 7-1-3) est instructive; il en ressort que la phase RWL/ PMC27 recuit donne les raies les plus fines. Quant à la raison pour cette observation, nous la donnerons et discuterons dans le sous-chapitre suivant.

===================================================================
=================================================================
7.1.2. La microstructure des alliages 
Méthode de Fourier. 
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Table . Paramètres des profils modélisés avec la fonction Voigt et le logiciel SHADOW
	h k l
	2 (0 
(deg)
	(L (deg)
	(G 
(deg)
	( (deg)
	FWHM (deg)
	Rwp (%)
	GoF

χ2

	(110)
	46,301(4)
	0,29(2)
	0,58(2)
	0,77
	0,65
	10,7
	3,3

	(220)
	103,62(2)
	0,80(1)
	0,70(11)
	1,30
	0,97
	22,6
	3,9


Que la martensite présente de loin 
Tableau xxx. Largeurs intégrées affinées, (L, (G, (logiciel SHADOW [How2]) et largeurs à mi-hauteur observées, FWHM, pour l’ensemble des plans {110} mesurés pour l’alliage stratifié RWL34/PMC27 recuit.
	Direction
	<Ds> (Å)
	 <Dv> (Å)
	<(2>1/2L=a3
	<(2>1/2L=Dv/2

	[110]
	250(53)
	130(7)
	0.007(1)
	0.0024(6)


Tableau YYY   Paramètres microstructuraux obtenus d’une analyse type Warren-Averbach à partir des données du tableau XXX.
Méthode de Rietveld
Comme pour la méthode Fourier cette approche présuppose que nous ayons affiné les paramètres de profil U, V, W [voir Cag58] (ainsi que quelques paramètres supplémentaires) des pics d’un composé de référence. Faute de mieux nous avons à nouveau choisi le spectre du CeO2. Il aurait été en effet préférable d’utiliser un alliage plus proche en chimisme et en structure de nos échantillons, et en plus longuement recuit pour supprimer ses défauts.
Les paramètres de profil dérivés de l’affinement du standard sont ensuite introduits dans MAUD et maintenus constants dans les affinements subséquents. Il est instructif à ce stade de scruter le résultat d’un affinement purement structural, ç-à-dire sans inclusion d’un modèle microstructural (voir Fig. XXX). L’absence de ce dernier se manifeste de façon frappante. N’oublions que si notre alliage était sans défauts, les pics observés auraient à peu près les mêmes largeurs que l’oxyde de cérium.


Fig. XXX. Affinement de l’alliage RWL34 Trempé. Logiciel MAUD. De la phase martensite sont visibles les pics (0 1 3), (0 3 1) et (1 3 0)(de gauche à droite). En bleu : le spectre mesuré. En noir : le spectre calculé, supposant un alliage sans défaut. La différence, yobs – ycalc, est indiquée par le graphe du bas. 


Fig. YYY. Affinement de l’alliage RWL34/PMC27 stratifié Recuit.. Logiciel MAUD. En bleu : le spectre mesuré. En noir : le spectre calculé. La différence, yobs – ycalc, est indiquée par le graphe du bas. 

La figure YYY montre le résultat d’un affinement complet (structure et microstructure) du stratifié recuit. Le tableau 7-2-1 donne pour les quatre types d’alliage les valeurs de tous les paramètres affinés. De ce tableau nous retenons que :
· les valeurs que nous obtenons pour taille et déformation isotropes semblent raisonnables si on les compare avec celles obtenues dans d’autres alliages d’un chimisme similaire [Ran97, Pal98, Lut03]. Que la déformation pour le revenu est marginalement moindre que pour les alliages trempés va dans bon sens.
· aucune des tailles obtenue ne descend en dessous du seuil de 1'000 Å (le seuil de sensitivité de notre modèle), et nous en tirons la conclusion que la densité de dislocation ne sort pas de l’ordinaire pour nos alliages [Sma57].
· Le tableau ne cite aucun résultat pour l’agitation thermique des atomes, contrairement au tableau 7-1-3. Nous avons bien affiné les facteurs pertinents, mais sans exception leurs valeurs se sont toujours révélées négatives. Nous nous attendions à ce résultat, car nous savons de notre modèle incomplet (voir fig. YYY) qu’il n’extrait pas (encore) toute l’intensité sous-tendue par le profil.
Que l’aspect visuel du spectre du recuit (fig. YYY) ne soit pas aussi convaincant que pour l’affinement avec un profil Lorentzien modifié et le logiciel FullProf (voir fig. 7-1-2) ne nous surprend et alarme pas. Nous attribuons ce résultat à l’utilisation du profil de Voigt et à l’imperfection actuelle de notre modèle microstructural. Nous avons supposé jusqu’ici –une première approximation- des cristallites de forme sphéroïdales et des déformations isotropes. Mais les contraintes résiduelles dans un matériau ,même cubique, sont loin d’être isotropes. Et celles dus à la déformation conduisent à des déplacements anisotropes des pics dont nous n’avons pas tenu compte dans notre modèle. Cependant, nous estimons qu’en l’état actuel (présence dans nos spectres de phases encore non-identifiées) un modèle anisotrope n’est pas justifié.
	 

 
	PMC27 trempé
	RWL34 trempé
	RWL34/PMC27

trempé et revenu
	RWL34/PMC27

recuit



	Longueur

d'onde (Å)
	1,594
	1,594
	1,594
	1,594



	Plage de

balayage

[deg 2 thêta]
	0.1-151.15
	0.1-151.15
	0.1-151.15
	0.15-148.35



	Pas

[deg 2 thêta]
	0,15
	0,15
	0,15
	0,15

	Structure
	martensite
	(Cr,Fe)23C6
	martensite
	(Cr,Fe)23C6
	martensite
	(Cr,Fe)23C6
	ferrite
	martensite
	(Cr,Fe)23C6

	
	
	
	
	
	
	
	
	
	

	Groupe d'

espace
	P 4/mmm
	Fm3m
	P 4/mmm
	Fm3m
	P 4/mmm
	Fm3m
	Im3m
	P 4/mmm
	Fm3m

	a o [Å]
	2,8663 (2)
	10,61 (1)
	2,8662 (2)
	10,62 (1)
	2,8644 (2)
	10,622 (2)
	2,8740(2)
	2,8710 (4)
	10,645 (5)

	c o [Å]
	2,9034 (4)
	
	2,9035 (4)
	
	2,8952 (3)
	
	
	2,9151(3)
	

	c o / a o
	1,0129 (4)
	
	1,0130 (4)
	
	1,0108 (4)
	
	
	1,0154(6)
	

	
	
	
	
	
	
	
	
	
	

	Taille (Å)
	1511(160)
	1068(497)
	>18000
	>9000
	>16000
	-
	1084(82
	-
	-

	Déformation

<(2>1/2 
	52,7(6)
	27(2)
	54,8(6)
	25(1)
	50,8(5)
	-
	35,1(4)
	-
	-

	
	
	
	
	
	
	
	
	
	

	Forme du

profile
	Voigt

	Voigt


	Voigt


	Voigt



	χ2
	1,54
	1,39
	1,53
	2,14

	R (Bragg)
	2,9
	17,4
	2,1
	15,4
	2,6
	19,1
	6,3
	10,1
	18,6

	R prof
	7,8
	7,01
	7,2
	9,3

	Rw
	13,3
	11,7
	11,6
	16,7

	R  exp
	8,6
	8,4
	7,6
	7,8


Tableau 7-2-1. Alliages de base et stratifiés : Résultat d’ affinements structuraux et microstructuraux des structures inhérentes à ces alliages (logiciel MAUD [Lut03]). Remarque : les critères d’accord sont les mêmes que pour le tableau 7-1-3.

**********************************************************************
Néanmoins 
.
Il ne nous faut pas oublier non plus que la largeur observée est le produit de la convolution de deux profils différents: le profil dû aux déformations de réseaux cristallins et celui dû à l’effet de taille. Et ceci sur l’ensemble des grains de notre assemblage polyphasé du stratifié! Quelques efforts ont été entrepris pour dé-convoluer ces profils, mais seulement dans le cas plus simple d’un composé mono-phase et sans contraintes d’ordre 1 [Sca02]. 
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� Ce qui est aussi le cas pour l’austénite ! Les mesures de diffraction neutron/rayons X les plus récentes [Bu92, Bu93] démontrent les limites de cette technique. Il semble que la microscopie électronique, assistée par des simulations, serait mieux à même de localiser le carbone. Les déplacements des atomes de fer des positions du réseau C-F-C varient vraisemblablement d’une région d’un grain à une autre, comme c’est le cas pour la martensite.


� Nous appellerons par la suite « élargissement » ce qui en réalité est un phénomène plus complexe : Un changement de forme du profil du pic de diffraction accompagné d’un élargissement.


� Exceptionnellement nous utilisons ici un terme anglais, ou du moins son abréviation. Nous ne pouvons nier que la plus grande partie de la littérature scientifique sur les contraintes résiduelles est écrite en anglais. Il est malheureux que beaucoup de « grands » dictionnaires nous tendent des pièges : Par exemple, « Strain » est déformation, et non contrainte. C’est pour cette raison que nous avons juxtaposé les termes anglais corrects dans notre glossaire de termes français.


�La mosaïcité du monochromateur provient du fait qu’il est formé d’un agrégat de petits blocs (cristallites) légèrement désorientés les uns par rapport aux autres autour d'une orientation moyenne 


� Un gradient de la composition peut aussi à l’origine d’une contrainte résiduelle


�  Pour la maille de la martensite du spectre superposé (ao = 2,8657 (3) Å, co = 2,9030 (4) Å). Dans ce contexte il est utile de rappeler que l’écart-type obtenu dans les affinements type Rietveld est sous-estimé.


� Une source de discordance de réseau en présence de la martensite, et donc une autre source de contrainte. Toute réduction de la symétrie ponctuelle (m -3 m > 4/mmm) d’un réseau cristallin produit en effet une discordance avec le réseau de la phase mère.





_1297930081.unknown

_1298020782.unknown

_1298273116.unknown

_1298274139.unknown

_1298293412.unknown

_1298293500.unknown

_1298274009.unknown

_1298272673.unknown

_1298272925.unknown

_1298267182.unknown

_1297953161.unknown

_1298020607.unknown

_1298017946.unknown

_1297932963.unknown

_1297938849.unknown

_1297266681.unknown

_1297271031.unknown

_1297326754.unknown

_1297326755.unknown

_1297326756.unknown

_1297326753.unknown

_1297268798.unknown

_1296716797.unknown

_1296716800.unknown

_1296716802.unknown

_1296821124.doc
[image: image1.png]Tout 1o cl st stable

Tout lé c.c
est stable

0000,y Y
Vi vl 0 00,
S %

fF 100 107 100 1 10 10

Temps (s)







_1296716801.unknown

_1296716799.unknown

_1296716792.unknown

