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INTRODUCTION

L'importance technique des métaux réfractaires (groupes VB, VIB) explique qu;il y ait
eu de nombreuses études d'un phénomene particulierement nuisible dans les applications
industrielles : la fragilité qu'ils manifestent. En raison de leur haute température de fusion,
tous ces métaux peuvent tre utilisés & des températures élevées, ol ils gardent une bonne
résistance mécanique. Toutefois cet emploi est limité, car au voisinage de la température
ambiante, ils sont fragiles. Ce phénomene rend d'abord leur usinage difficile et, ensuite,
restreint I'utilisation des pieces faites de ces métaux, 2 une température relativement faible.

Un trait commun des métaux réfractaires est leur structure cristallographique : cubique

centrée. On constate expérimentalement que les métaux de structure cubique centrée ont une
plus grande tendance a la fragilité que les métaux de structure cubique & faces centrées. A
basse température, la grande résistance a la déformation plastique des monocristaux de
structure cubique centrée s'explique par le fait que les dislocations-vis dissociées sur deux
ou trois plans sont peu mobiles. Ainsi forment-elles plus facilement des empilements que
dans le réseau cubique a faces centrées, ce qui conduit & des fortes concentrations locales des
contraintes pouvant dépasser la contrainte de clivage.
Dans les polycristaux des métaux de structure cubique centrée, la fragilit€ se manifeste
souvent par une rupture qui se propage principalement le long des joints de grains sans
déformation plastique macroscopique préalable. Cette fragilité intergranulaire peut résulter de
la résistance a la déformation plastique de l'intérieur de grains, mais il a été trouvé
expérimentalement que le comportement mécanique des métaux de structure cubique centrée
est 1i€ 4 la teneur en impuretés et surtout en impuretés non métalliques [1]. Le fait d'imputer
la fragilité aux impuretés n'empéche pas certains de penser que les métaux de structure
cubique centrée sont intrinsequement fragiles [2 - 4], c'est & dire que méme a |'état ultra-pur,
apres la recristallisation, la rupture surviendra sans déformation plastique macroscopique.
Malgré les nombreuses tentatives pour distinguer le rOle propre de chaque élément non
métallique, il y a toujours beaucoup d'ambiguités a ce propos, car il est relativement difficile
de préparer un matériau contenant une seule impureté : le changement de teneur d'un élément
est souvent accompagné du changement simultané de 1a concentration d'un autre.

Le molybdéne a le comportement typique des métaux réfractaires é€voqués
précédemment. Gréce a sa faible tension de vapeur a la température de fusion (2883 K), il
est possible de préparer des bicristaux de haute pureté. De ce fait il se préte bien a 1'étude de
la fragilit€ des métaux de structure cubique centrée. Ses applications exigent la stabilité des
propriétés mécaniques dans une large plage de température (par exemple de ~ 230 K






& ~ 2600 K pour des embouts de forage a utiliser dans la zone arctique). Or justement, le
molybdene technique, ductile & haute température, devient fragile, le plus souvent, déja au-
dessus de la température ambiante. Du fait que le molybdéne technique contient beaucoup
d'impuretés, celles-ci ont été considérées responsables du comportement fragile du métal.
Parmi les impuretés non métalliques, la teneur en oxygéne est particuliérement difficile a
abaisser, & cause de la grande affinité chimique de cet élément pour le molybdéne.

Ainsi, les premieres études de la fragilité du molybdéne concernaient le role de 1'oxygeéne sur
le comportement mécanique du molybdene. A ce sujet, tous les résultats sont convergents :
l'oxygene est un €lément fragilisant du molybdéne ; avec I'augmentation de sa concentration,
on observe I'augmentation de la température de transition fragile - ductile.

En recherchant un désoxydant du molybdéne, il a été trouvé pratiquement que, parmi de
nombreux éléments comme Th, Cr, Y, Ti, Nd [5], l'introduction de carbone dans le métal se
révele la méthode la plus efficace pour contrecarrer l'influence néfaste de 1'oxygeéne sur la
duculité du molybdeéne. Dans un premier temps, des indications pratiques se sont multipli€es
dans la littérature, disant quelle quantité de carbone "neutralise" telle quantité d'oxygeéne ou
quelle est le "meilleur” traitement thermique (température et temps de maintien, vitesse de
refroidissement) pour obtenir le maximum de ductilité [6]. Toutefois, des exceptions & cet
effet avantageux du carbone ont €té notées [7], ce qui a entrainé des recherches plus
approfondies, en vue d'une meilleure compréhension du r6le du carbone sur la ductilité du

molybdéne.

Au vu des résultats de la bibliographie, on peut penser qu'il y a deux modes d'action
du carbone introduit dans du molybdeéne contenant de I'oxygene:
e son action sur 'oxygene, qui se manifeste par :
- I'évacuation de l'oxygene contenu dans le métal, en formant avec lui le monoxyde
de carbone
- l'augmentation de la solubilité effective de 'oxygene, ce qui conduit & une
diminution de la ségrégation d'oxygeéne aux joints de grains
* son propre role :
- diminution de la taille des grains
- formation de précipités dans le volume
- changement de cohésion des joints de grains lors de sa ségrégation ou précipitation

Dans le molybdeéne avec une teneur en oxygene importante, I'évacuation de 1'oxygéne
par le carbone est sans doute le phénoméne dominant, d'autant plus que la quantité de
carbone introduit est faible [8]. Ainsi, certains auteurs [1, 9] prétendent que le role bénéfique
du carbone sur la ductilité peut s'interpréter uniquement par son action sur la teneur totale en
oxygene. Selon Kumar et Eyre [10], le role prépondérant du carbone est d'empécher






la ségrégation de 1'oxygene, soit par l'occupation des mémes sites de ségrégation que
l'oxygéne (compétition entre ces deux éléments, au bénéfice du carbone), soit par la
diminution de la force motrice pour la ségrégation de l'oxygene.

Bien que dans 1'opinion de certains auteurs, le piégeage de 1'oxygene par le carbone
soit le phénoméne prépondérant, I'action bénéfique du carbone sur la ductilité du molybdene
peut se prolonger par sa propre influence sur les propriétés du métal. Comme exemple, on
peut citer la publication de Milner et Bergstrom [8], qui trouvent qu'avec 1'augmentation de
la teneur du carbone, on observe d'abord une diminution de la concentration en l'oxygene,
suivie d'une importante ductilité du métal (2,4 % at. de carbone), mais qu'a partir de 4,3%
at. de carbone, la ductilité commence a se dégrader. Dans cette étude comme dans beaucoup
d'autres [2, 9, 11 - 15] effectuées sur des polycristaux, le carbone est présent dans le
volume du métal et aux joints de grains sous forme de précipités. De ces références la
conclusion se dégage que les précipités renforcent la cohésion des joints de grains et de cette
facon augmentent la ductilité du métal. Kumar et Eyre [10] essayent d'expliquer cette
observation en suggérant que les précipités, étant en épitaxie avec un des grains, diminuent
1'énergie des joints, ce qui réduit le risque de rupture intergranulaire.

En ce qui concerne les précipités dans le volume, Tsuya et Aritomi [16] trouvent que la
présence des carbures dispersés dans la matrice de molybdéne a un rdle bénéfique sur la
ductilité du métal. Pour expliquer ce phénoméene, Kumar et Eyre [10] proposent un modéele
selon lequel les précipités jouent le role de sources de dislocations et constituent des barrieres
pour la propagation des fissures lors de I'amorcage de la rupture fragile.

Enfin, Milner et Bergstrom [8] remarquent la diminution de la taille des grains quand la
teneur en carbone augmente. Ce phénomene peut €tre aussi un des facteurs améliorant la
ductilit¢ du molybdene.

Cependant, on trouve aussi l'opinions selon laquelle une faible quantité de carbone a une
influence bénéfique sur la ductilité du molybdene, en piégeant I'oxygene, alors qu'une
quantité importante a un role fragilisant [1]. Selon Olds et Rengstorff [7], 1a seule différence
entre le comportement de l'oxygéne et du carbone dans le molybdéne se manifeste par le fait
que le carbone commence son action fragilisante a partir de 1120 ppm at., tandis qu'une
quantité trés faible d'oxygene (environ 10 ppm at.) provoque déja la rupture fragile.

Toutefois, il est difficile d'expliquer les origines de ces opinions discordantes en se
fondant uniquement sur les résultats des études faites sur les polycristaux car il n'est pas
possible de distinguer I'influence du carbone sur le comportement de l'intérieur des grains de
l'influence de cet élément sur la résistance des joints de grains et sur la taille des grains. 11 est
alors nécessaire d'examiner séparément le comportement des monocristaux et des bicristaux
dopés en carbone. Ainsi, une étude effectuée dans notre laboratoire [17, 18] confirme
qu'avec l'augmentation de la teneur en carbone présent sous forme de précipités, un
monocristal devient de plus en plus ductile ; toutefois, sa résistance 4 la rupture diminue. Les
études menées sur les bicristaux montrent que 1'influence du carbone sur des joints de grains






différents cristallographiquement n'est pas identique. Selon les résultats de Kurishita et
coll. [19], les carbures de molybdeéne augmentent la cohésion des joints de flexion autour de -
l'axe <110>, intrinseéquement fragiles, et diminuent la résistance des autres. Une autre étude
de Kurishita et coll. [15] montre qu'avec l'augmentation de la teneur en carbone dans le
volume, les précipités intergranulaires renforcent de plus en plus le joint Symétritlue de
flexion de 33° autour de 1'axe <110> et fragilisent de plus en plus le joint de torsion de 33°
autour du méme axe. Une recherche effectuée dans notre laboratoire [17, 18] indique que,
pour les concentrations comprises entre 80 et 160 ppm at., la résistance de tous les joints de
flexion autour de 1'axe <100> couverts de précipités augmente, pour atteindre & 160 ppm at.
celle des monocristaux.

Au vu de ces résultats, on peut conclure qu'il existe une relation entre la structure d'un joint
a 1'état pur et son comportement lorsqu'il est couvert de carbures. Ce phénoméne peut
expliquer les différences de comportement du molybdéne polycristallin dopé en carbone,
préalablement fondu sous vide, fritté ou forgé [20], qui par suite de chacune de ces
techniques d'élaboration, doit avoir des textures particulieres et de ce fait, des distributions
(spectres) de caractéristiques cristallographiques des joints de grains pouvant entrainer
différents comportements globaux du matériau.

Les techniques d'observation au microscope optique ou au microscope a balayage,
étant relativement simples et facilement accessibles, permettent une identification aisée des
précipités ; pour cette raison, l'influence des précipités sur la cohésion des joints des grains a
été souvent étudiée. L'étude du rdle propre du carbone dans le molybdéne n'aurait pas été
complete sans analyser l'effet de la ségrégation intergranulaire du carbone sur les propriétés
du métal. Comme les techniques d'analyse superficielle n'étaient pas trés répandues jusque
vers 1980, dans la bibliographie, il n'y a pas beaucoup d'exemples d'études de la
ségrégation du carbone dans le molybdéne. De plus, leurs conclusions ne sont pas toutes
concordantes. Meyer et coll. [21] suggerent que la ségrégation du carbone diminue la
ductilité du molybdéne. En 1968, sans donner de preuves expérimentales, Tsuya et Aritomi
[16] croient que la ségrégation de carbone augmente la cohésion des joints de grains du
molybdéne. Vingt ans plus tard, Hiraoka et coll. [14] confirment cette hypothése, sans
mesurer toutefois la concentration du carbone intergranulaire. La seule mesure de 1'évolution
de la concentration du carbone a ['état ségrégé a été effectuée par Suzuki et coll. [3] : comme
leurs prédécesseurs, ils observent I'augmentation de la ductilité du molybdéne polycristallin
quand la teneur volumique du carbone, qui ségrége aux joints de grains, Croit.

En se fondant sur les résultats obtenus 2 l'aide des polycristaux qui ne reflétent qu'un
comportement moyen de tous les joints et de la matrice, il n'est pas possible de se prononcer
de maniére sfre sur l'influence de la ségrégation‘ du carbone sur la cohésion des joints de
grains. Or, comme c'est le cas pour les précipités intergranulaires, on peut s'attendre que






l'influence de la ségrégation sur la résistance des joints de grains dépendra de la structure de
Ceux-ci.

De plus, 1'utilisation des polycristaux dans I'étude de la ségrégation donne souvent des
résultats difficiles & interpréter, car si tous les joints sont renforcés au-dela de la résistance du
monocristal, la rupture est de type transgranulaire, ce qui ne permet pas de mesurer la
ségrégation; si en revanche la ségrégation fragilise les joints, la rupture passe par les joints
les moins résistants, ce qui entraine qu'on analyse la composition chimique d'un type de
joints, en ignorant ce qui se passe sur les autres. Plus les grains de polycristaux sont fins,
plus les problemes résultant des ruptures & caractere mixte sont fréquents.

Enfin, les essais mécaniques faits sur les polycristaux souffrent d'un inconvénient difficile &
éviter : on risque de mesurer l'effet simultané du carbone sur la cohésion des joints de grains
et sur la taille des grains, ce qui encore une fois ne permettra pas de déterminer nettement le
role propre de la ségrégation du carbone sur la résistance des joints.

L'expérience du laboratoire en maticre de cristallogénese, en particulier pour des métaux
réfractaires [4, 18, 22 - 26], nous a incit€ a2 mener notre travail expérimental a l'aide de
bicristaux de désorientation controlée. Ainsi les inconvénients soulignés & propos des études
sur polycristaux pourront-ils tre évités. De plus, cela ouvre la possibilité de confronter,
pour un joint de désorientation donnée, résultats expérimentaux (taux de ségrégation,
structure atomique, comportement mécanique) et prédictions issues de simulations sur

ordinateur.

A ce jour, & notre connaissance, il n'existe pas de publications avec des résultats
d'études de la ségrégation du carbone sur des joints de molybdene de désorientation

contrblée. Ainsi sont nés les objectifs de notre travail :

-> disﬁnguer, dans le comportement du molybdéne, le rble propre, revenant au carbone,
en réalisant des échantillons exempts d'autres impuretés ;

=» étudier la relation entre la structure d'un joint, la concentration intergranulaire de
carbone a |'état ségrégé ou a 1'état ségrégé et précipité, et le comportement mécanique

de ce joint de grains ;

=» construire des potentiels interatomiques réalistes pour le molybdene, le carbone et

l'oxygeéne dans le molybdeéne, afin de modéliser la structure de joints de grains avec

des atomes ségrégés, de prévoir la saturation des joints en carbone ségrégé et de tenter

~ de comprendre le caractere fragilisant de 1'oxygene et le caractére renforcant du
carbone lorsque ces éléments ségrégent aux joints du molybdene.
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Notre mémoire est partagé en six parties présentant les différentes approches du phénoméne
de ségrégation et de précipitation intergranulaires du carbone dans le molybdéne.

Le chapitre 1 atrait a I'élaboration des échantillons bicristallins et aux mesures de la
concentration en carbone aux joints de grains. | ‘
Nous avons attribué beaucoup d'importance au traitement de purification, afin de pouvoir
dégager le role revenant uniquement au carbone. La premiére étape de purification
(décarburation) du matériau a pour objet de diminuer la teneur de carbone au maximum, pour
que la concentration initiale (trés variable) dans le matériau brut n'influence pas les résultats
du traitement de carburation postérieur. L'étape suivante est la désoxydation. De 1'efficacité
de ce traitement dépend le fait que le carbone introduit par la suite aura sa propre action sur
les propriétés du molybdene ou s'il servira d'abord a neutraliser 1'oxygeéne résiduel.
Correctement mené, le traitement de purification donne I'espoir d'évaluer les propriétés
mécaniques du molybdene pur, les résultats de la bibliographie étant douteux a ce sujet.
Le choix de la méthode de carburation par la phase gazeuse repose sur le fait qu'elle conduit
a des résultats reproductibles, ce qui libere de 1'obligation de doser le carbone dans chaque
échantillon. De plus, la méthode produit une répartition homogeéne du carbone dans les
échantillons, ce qui permet d'éviter des traitements d'homogénéisation.
La méthode la plus adaptée pour une étude locale de la ségrégation est la spectrométrie
Auger. En procédant a la calibration de I'appareil a 1'aide d'étalons de composition connue, il
est possible d'effectuer des mesures quantitatives de la concentration intergranulaire.
Les observations des surfaces de la rupture au microscope €lectronique a balayage
permettront de distinguer les échantillons ol s'est produite une précipitation.
A la fin de chapitre 1, nous présenterons les résultats des mesures de la concentration
intergranulaire du carbone en fonction de teneur de cet €lément dans la matrice pour les joints
de différentes désorientations et en fonction de la température de début de refroidissement.
Plusieurs dépouillements des spectres Auger sont proposés selon la structure de ségrégation
supposée et nous discutons les résultats par rapport a différents modeles de ségrégation
(McLean, Fowler, BET). Afin d'interpréter correctement les résultats expérimentaux, nous
avons dfi proposer un modele simple d'enrichissement des joints au cours du

refroidissement apres la carburation.

Le chapitre 2 comporte une comparaison des propriétés mécaniques des joints de
grains avec une ségrégation du carbone ou avec une précipitation des carbures par rapport &
celle des mémes joints dans le molybdene pur. Pour les échantillons bicristallins de faible
taille, la technique la mieux adaptée pour mesurer la résistance des joints de grains est la
flexion 4 points. A 1'aide de cet essai mécanique, nous avons déterminé la résistance des
joints de grains de flexion de différentes désorientations a I'état pur, avec deux niveaux de

ségrégation ou avec une précipitation intergranulaire.
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Afin de modéliser la saturation des joints de grains en carbone et de prédire la
modification de la structure de joint provoquée par la ségrégation, nous avons effectué la
simulation des structures atomiques des joints par une méthode de statique moléculaire
utilisée au laboratoire depuis 1968 et perfectionnée depuis [23, 27]. Le chapitre 3 est
consacré a la détermination d'un potentiel a n corps pour le molybdéne qui perinet de
surmonter les multiples défauts des potentiels de paires pour les corps purs. Pour notre
étude, son avantage principal, par rapport aux potentiels de paires, consiste en la possibilité
de déterminer, de fagon précise, des potentiels interatomiques pour les éléments ségrégeants.
Les prédictions concernant certaines propriétés et structures atomiques des joints de grains
du molybdéne pur, obtenues en appliquant le potentiel & n corps que nous avons ajusté, sont
comparées avec celles calculées a l'aide d'un potentiel de paire de type Mie et du potentiel & n
corps de Finnis et Sinclair [28]. Ainsi, nous pouvons juger l'intérét de notre potentiel par
rapport a celui de Mie, qui a ét€ souvent utilisé par nos prédécesseurs [23], pour simuler les
structures des joints purs dans le molybdene et valider la méthode de détermination de notre

potentiel par rapport a la démarche de Finnis et Sinclair.

Dans le chapitre 4, le lecteur trouvera non seulement les détails concernant le

potentiel a n corps décrivant les interactions du carbone avec le molybdéne, mais aussi un
potentiel pour simuler le comportement de I'oxygene dans le molybdene. L'explication des
effets différents de 1'oxygene et du carbone dans le molybdéne est impossible sans une
comparaison de leur action dans les joints de grains, a 'échelle atomique.
La méthode de statique moléculaire appliquée nous permet de calculer, pour 1'oxygene et
pour le carbone, leurs enthalpies de mélange dans les sites intergranulaires de ségrégation, la
séquence d'occupation des ces sites et les limites de saturation de joint 2 0 K. Le changement
de la structure du joint en fonction de la concentration intergranulaire de soluté est aussi
suivi. Bien que les informations recueillies au cours de ces simulations ne correspondent
qu'a OK, elles constituent le point de départ pour les prévisions concernant la ségrégation a
haute température qui sont un des thémes du chapitre 6.

Les résultats des observations du bicristal contenant le joint de désorientation de 37° a
'état pur ou carburé a différents niveaux, a l'aide d'un microscope électronique & haute
résolution pour en déterminer la structure atomique, constituent le contenu du chapitre S.
Ces observations nous fournissent de trés précieuses informations pour expliquer les valeurs
tres élevées des concentrations intergranulaires de carbone mesurées expérimentalement par
rapport a la saturation des joints prédites par les simulations. Un des résultats majeurs est la
mise en évidence d'une nouvelle phase intra et intergranulaire de systtme Mo-C.
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Dans le chapitre 6, nous essayons de faire une synthése de tous les résultats :

provenant des différentes techniques expérimentales (spectrométrie Auger, microscopie
électronique a balayage et a haute résolution, essais de flexion) et ceux obtenus a l'aide des
simulations de structures 2 1'échelle atomique. Nous examinons tout particulitrement a quel
point les simulations a 0 K et un modele thermodynamique [29] peuvent rendre compte de la
ségrégation d'équilibre du carbone et de 'oxygene & haute température.
A partir des observations au microscope €lectronique a haute résolution des joints carburés et
de simulations, a l'échelle atomique, de la décohésion aux joints dopés en carbone ou en
oxygene, nous tentons d'expliquer les différences des roles que jouent 'oxygene et le
carbone aux joints de grains du molybdéne sur leur comportement mécanique.

Le mémoire s'achévera par les conclusions générales, ol nous évaluons ce que ce
travail a apporté de nouveau dans la compréhension du comportement du molybdéne dopé en
carbone ou oxygene. Nous indiquons aussi la suite possible de ce travail, surtout dans le
domaine des simulations et des observations au microscope €électronique & haute résolution.






CHArITRE 1
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ETUDE EXPERIMENTALE DE LA
| SEGREGATION DU CARBONE
AUX JOINTS DE BICRISTAUX ORIENTES

Z N 2

Nous avons cherché a établir des relations entre la concentration du soluté ségrégé aux
joints de grains du solvant et :

* les conditions extérieures, comme la température a laquelle se fait la ségrégation, la vitesse
de refroidissement qui suit le traitement de mise en solution du soluté, la teneur en soluté
dans le volume ;

* la structure du joint, caractérisée par la désorientation entre deux grains et la position du

plan de joint.

Notre étude a été conduite sur des bicristaux de flexion symétrique autour de l'axe
<100>, dopés en carbone de facon contrdlée et dans lesquels 1'analyse chimique des joints
de grains a été faite par spectrométrie Auger apres la rupture intergranulaire in situ.

L'étude de la ségrégation d'un élément nécessite un bon contrdle du niveau des
impuretés dans la matrice et ensuite un dopage avec une grande précision. C'est pourquoi il
est aussi important d'évoquer les méthodes de purification des bicristaux (§ 1.1.1), que de
présenter les conditions de dopage en carbone (§ 1.1.2).

Le dosage du carbone présent dans la matrice de molybdeéne a été conduit par la
méthode de fusion oxydante sur un appareil de type LECO. L'analyse consiste a briiler
'échantillon dans un flux d'oxygene qui, réagissant avec le carbone, forme du dioxyde de
carbone. Celui-ci est dosé par chromatographie en phase gazeuse. Le résultat est comparé a
des valeurs obtenues a l'aide d'étalons & teneurs en carbone connues. Par cette méthode, la
limite de détection du carbone dans le molybdéne est 80 ppm at. . Dans la plage des
concentrations que nous avons explorée, la précision des mesures est de + 40 ppm at. . Pour
les faibles concentrations, particuliérement au-dessous de 80 ppm at., il est recommandé
[30] d'utiliser une autre méthode de dosage, dite par radioactivation avec des particules
chargées, qui est réputée plus sensible et plus reproductible que la méthode de fusion
oxydante, mais a laquelle nous n'avons pas pu avoir acces avec suffisamment de souplesse.
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Eléments chimiques

H C N O Si S Fe Ni W

quantit® | _ 00| 160 | 27 | 54 | <70 |<10| <40 | <30|<50
|_[ppm at.]

Tableau 1.1 Impuretés dans le molybdéne a I'état brut de livraison.

Figure 1.1 Surface de la rupture, majoritairement intergranulaire, d'un polycristal de
molybdene a 1'état brut de livraison.
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I1 est utile de noter que des essais comparatifs entre les deux méthodes précédentes
effectués sur les €chantillons censés avoir la méme teneur en carbone [22] ont montré que le
dosage par radioactivation donne des valeurs de concentration systématiquement plus faibles
(méme d'un ordre de grandeur). De ce fait, il est possible que nos valeurs de concentration
en carbone données par la méthode de la fusion oxydante soient surestimées.

1.1 ELABORATION ET TRAITEMENT DES ECHANTILLONS
BICRISTALLINS

La méthode de préparation des bicristaux se compose de deux étapes :

- par une technique de zone fondue flottante obtenue par bombardement électronique,
fabrication de barreaux monocristallins sous forme de cylindres de diamétre 5 mm, de
longueur 150 mm, d'axe parallele & <100>,

- soudage, par bombardement électronique, de deux barreaux désorientés par flexion autour
de <100> le long d'une génératrice.

Ce procédé a été mis au point dans notre laboratoire et décrit en détail par Kobylanski [22,

24]. 11 permet de préparer des bicristaux de métaux réfractaires, orientés avec une précision

de +1°.

Le molybdene, a 1'état brut de livraison (tableau 1.1), aprés fusion sous vide, présente
une importante quantité d'impuretés métalliques et non métalliques, ce qui se manifeste par
une grande fragilit€ intergranulaire (figure 1.1).

Le premier passage d'une zone fondue flottante sous un vide de 103 Pa, lors de la
fabrication d'un monocristal, permet de diminuer la teneur globale en impuretés métalliques
au-dessous de 32 ppm at. (dont tungstene 30 ppm at.) [22, 24].

Cette fusion sous vide facilite I'€limination de 1'oxygéne sous forme d'oxydes volatils
ou de monoxyde de carbone [31]. Au cours d'un passage de la zone fondue, sa teneur
diminue de 3000 ppm at. & une valeur au-dessous de la limite de détection de la méthode par
radioactivation (quelques ppm at.), mais pour les passages suivants, la concentration en
oxygene peut augmenter jusqu'a 50 ppm at. [22], car le molybdene est beaucoup plus
sensible a l'oxydation lorsqu'il est a 1'état liquide.

Pendant le premier passage de la zone fondue, la quantité d'azote descend de 260 ppm
at. 2 une valeur au-dessous de la limite de détection (quelques ppm at.) et reste inchangée au
cours des fusions ultérieures [22].

La fusion sous vide secondaire n'a qu'une faible influence sur la teneur de carbone
dans le molybdéne. Dans notre cas, la teneur en carbone du molybdene brut est trés variable
et toujours supérieure a ce qu'annonce le fournisseur (cf. tableau 1.1) : elle est comprise
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entre 220 et 700 ppm at. . Aprés un passage de zone fondue, les teneurs en carbone
mesurées se situent dans la méme fourchette. Pour atteindre des concentrations plus faibles
en carbone, il est donc nécessaire d'appliquer aux échantillons bicristallins un traitement de
décarburation.

1.1.1 PURIFICATION
Décarburation
Apres fusion sous vide, le carbone peut se trouver en solution solide, sous forme de

précipités ou a l'état libre sous forme de graphite. La dissolution du graphite dans le réseau
de molybdene est régie par 'enthalpie libre de la réaction suivante :

<C> — [Clq AGOT =122173-38,7T [32]
avec [C]y, : carbone en solution solide dans le molybdéne
<C> : carbone sous forme de graphite

AG°r : enthalpie libre standard en [J- mole-1]

Pour ces deux formes de carbone, on peut envisager les réactions suivantes qui
conduisent & la décarburation du molybdene :

1. [Clo. + % (O2)g —> (CO)q AG®r =-234304-489 T [31]

ot l'indice "g" désigne la substance en phase gazeuse

2. <C> + % (O2)g = (CO)q AG®r=-111713-87,6 T [32]
3. [Clo + (H20)g — (CO)g+(Ha)g AG®r=12134-1038T [31]
4. <C> + (H20)g — (CO)gH(Ha)g AG®r=134725- 1425 T [32]
5. [Clo + 2(H2)g — (CHa)g AG°r=-208823 +143,1T  [31]

L'analyse de ces données thermodynamiques permet de sé€lectionner les réactions les
plus favorables. D'abord on peut remarquer que le carbone en solution solide est plus facile
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a enlever que le graphite (comparaison des réactions 1 et 2 ou 3 et 4). Parmi les gaz pris en
compte dans les réactions présentées, l'oxygene est considéré comme le décarburant le plus
efficace [11, 31, 33, 34]. La preuve expérimentale de l'efficacité de la décarburation sous
oxygene a été fournie par exemple par Touboul et coll. [11] qui, apreés un recuit d'une heure
42100 K, sous une pression de 2-10-3 Pa d'oxygene, observent la diminution de la teneur
en carbone, dosé par radioactivation, de 3200 4 2 ppm at. .

La décarburation sous vapeur d'eau (réactions 3 et 4) est théoriquement aussi efficace
que la décarburation sous oxygene, mais en pratique, on est obligé d'utiliser 'hydrogene
comme porteur de la vapeur d'eau ; celui-ci déplace 1'équilibre des réactions 3 et 4 vers la
gauche, ce qui rend finalement ces réactions un peu moins favorables que les réactions 1 et
2. Toutefois, l'utilisation d'hydrogéne humide pour décarburer le molybdene peut &tre
envisageable, comme en témoigne la bibliographie [15, 32].

Comme l'indique I'expression de l'enthalpie libre de la réaction 5 dans nos conditions
expérimentales (1,3- 10-3 Pa Hj et 1,3-10-5 Pa CHy), I'hydrogéne sec n'est pas décarburant
a des températures supérieures 2 600 K. Or, une décarburation efficace ne peut avoir lieu que
si la température est supérieure & 1800 K pour que la diffusion du carbone dans le
molybdene soit suffisamment rapide. Nous avons vérifi€ expérimentalement qu'un recuit a
2400 K sous flux continu d'hydrogéne ne provoque aucun changement de teneur de carbone
dans la matrice du molybdéne. Par ailleurs, un tel traitement présente un inconvénient :
I'hydrogeéne diffuse & l'intérieur des échantillons et joue un role sur leur fragilité, dont nous
discuterons dans le chapitre 2. Si on veut éviter cette fragilisation, il vaut mieux ne pas
effectuer la décarburation sous hydrogéne humide.

Les effets mentionnés précédemment nous ont conduit a choisir, comme gaz
décarburant, l'oxygéne en appliquant la méme pression partielle (2- 10-3 Pa) que Touboul et
coll. [11]. Pour avoir une diffusion rapide du carbone dans la matrice du molybdéne, nous
avons choisi la température 2400 K. En ce qui concerne la durée du traitement, elle a été
fixée & 4 heures, car nous avons trouvé expérimentalement qu'a partir de 3 heures, la
concentration de carbone se situe au-dessous de notre limite de détection (80 ppm at.) et on
n'observe aucune ségrégation de cet élément aux joints de grains par spectrométrie Auger.
En se fondant sur les résultats de Touboul et coll. [11], on peut penser que la teneur en
carbone dans nos bicristaux est alors de 'ordre de quelques ppm at. .

Désoxydation
Les calculs thermodynamiques effectués par Lorang [31] montrent que le risque de

pollution en oxygeéne en cours de décarburation est minime; la pollution ne dépasse pas
1 ppm at. . Les expériences de cet auteur confirment ses prévisions théoriques : le dosage de
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Figure 1.2 Schéma des installations pour le traitement de purification et de carburation.
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I'oxygene dans le molybdéne aprés décarburation révele la méme concentration en cet
élément que dans le métal d'origine ayant subi la fusion sous vide. L'oxygeéne gazeux ne se
dissout donc pas dans le molybdéne. Il reste a enlever 'oxygéne contenu initialement dans
1'échantillon.

Au traitement 2 2300 K sous la pression d'hydrogene 10-3 Pa, qui était utilisé par nos
prédécesseurs au laboratoire [4, 23], nous avons préféré un recuit sous vide poussé qui
d'ailleurs est réputé €tre un moyen de désoxydation plus efficace [31]. A basse température,
on peut observer la formation de MoO3 ; au-dessus de 1700 K I'oxygene se combine sous
forme de MoO3 et MoO ou s'élimine 2 1'état atomique [31]. Le processus de désoxydation se
poursuit jusqu'a ce que le rapport des nombres d'atomes d'oxygeéne et de molybdéne dans la
phase gazeuse soit le méme que dans le métal. Ainsi, une désoxydation efficace requiert une
température €levée et le meilleur vide possible pendant le traitement.

Quand le molybdene est riche en impuretés qui ont le pouvoir de piéger 1'oxygene
(comme Al ou Si), la cinétique d'évaporation est limitée par la diffusion de 'oxygene en
volume. Ainsi, la désoxydation dépend de la pureté du métal d'origine.

Dans le but de désoxyder nos échantillons, a la suite du traitement de décarburation,
nous avons appliqué un recuit & 2400 K, sous un vide d'environ 5- 107 Pa, le meilleur vide
qu'on peut atteindre avec notre installation (figure 1.2) a cette température. Compte tenu du
temps important (entre 10 et 20 heures), nécessaire pour évacuer tout 'oxygene de 1'enceinte
du four, la température de recuit ne pouvait pas dépasser 2400 K. Pendant toute la durée du
traitement, la présence d'oxygene dans l'enceinte était contrdlée par un spectrometre de
masse. Apres ce traitement, la teneur en oxygene résiduel est suffisamment faible pour que
cet élément ne puisse étre détecté aux joints de grains par un spectrometre Auger.

1.1.2 DOPAGE CONTROLE EN CARBONE

La bibliographie indique un certain nombre de méthodes de carburation du molybdene :
diffusion de carbone a partir d'une couche de graphite déposée a la surface du molybdéne
[14] ou & partir d'une suspension de graphite dans l'essence dans laquelle est plongé
I'échantillon [16], dissolution de graphite dans le molybdéne liquide [7]. Ces méthodes ont
été utilisées pour déterminer par exemple la limite de solubilit€ ou étudier la précipitation.
Elles sont difficiles & appliquer dans les études de ségrégation, ou il faut préparer des
échantillons homogenes et surveiller précisément I'état du carbone introduit.

Nous avons préféré effectuer le dopage en carbone au cours de traitements sous une
atmosphére gazeuse, qui permeitent d'obtenir en une seule opération une répartition
homogeéne du carbone en solution solide et en état de ségrégation intergranulaire.
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Les principaux facteurs jouant sur les résultats de ces traitements sont : température et temps
de traitement, composition de I'atmosphere, vitesse de refroidissement.

Les atmospheres les plus couramment utilisées sont tres riches en carbone comme
C+Hj6 + Hp [15], CH4 [10], CoHg4 [17, 18, 31], CoHj [35]. Elles permettent d'obtenir une
tres large gamme de concentrations en carbone. Toutefois leur utilisation est limitée car, avec
le temps et la température de traitement et la teneur en carbone de I'atmosphere, s'accroit le
danger de pollution en carbone de 1'élément chauffant et de la jauge de pression de
I'installation (figure 1.2), qui altere les caractéristiques €lectriques de ces €léments. Ainsi,
notre choix d'atmosphere de traitement de carburation s'est porté sur le méthane pur pour
des traitements de courte durée et un mélange de 2% de méthane avec de I'hydrogéne, dans
les autres cas.

Pour le traitement de dopage, il est commode de se placer au voisinage de la
température de solubilité maximale. La partie du diagramme d'équilibre relatif a la limite de
solubilité de carbone dans le molybdéne a €t€ déterminée complétement par Rudman [36], et
ensuite confirmée a 1'aide d'une autre méthode de dopage en carbone par Lorang et coll.
[33]. Les autres données de la littérature concernant la limite de solubilité sont peu fiables, &
cause d'erreurs expérimentales [37, 38] ou d'erreurs d'interprétation des résultats [16].
Comme l'indique la figure 1.3 [36], le maximum de solubilité du carbone dans le molybdene
apparait vers 2500 K. Les limites techniques de notre installation nous ont interdit
d'effectuer les traitements de carburation au-dessus de 2400 K, ol la limite de solubilité
s'éleve a 10860 ppm at. . Quelques traitements de dopage ont €té aussi effectués a des
températures plus basses (par exemple a 1650 K) pour obtenir des états de précipitation
voisins de 1'équilibre.

Le controle de haute température d'un échantillon dans I'enceinte sous ultravide pose
toujours beaucoup de problémes car d'un cbté, la plupart des thermocouples sont étalonnées
seulement jusqu'a 2100 K et de l'autre c6té leurs indications peuvent étre faussées par
'évaporation du métal d'échantillon, qui est d'autant plus importante que la pression est
faible et la température élevée. Pour ces raisons, nous avons utilisé, au cours des
traitements, plusieurs méthodes de contrdle de la température des échantillons :

- par le thermocouple W / WRe enfoncé dans 1'élément chauffant,

- par le pyrometre HOT SHOT,

- par les parameétres de courant électrique appliqué a I'élément qui, préalablement, ont été
reliés & sa température, en observant le point de fusion des différents métaux (Ag, Ni, P,
Cr, Mo) posés (comme nos échantillons) sur celui-ci.

Dans la plage de température 1300 a 2100 K, ou les trois méthodes sont valables, la
dispersion de leurs indications ne dépassait pas + 50 K ; pour les températures plus €levées

nous avons suppos€ la méme incertitude.
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Figure 1.4 Résultats des traitements de carburation 4 2400 K en fonction
de temps de maintien et de la pression partielle du méthane,
pour les échantillons d'épaisseur 1 mm.
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Cinétique de carburation

On rappelle que le phénomene de dissolution d'un gaz dans un métal est composé des

étapes suivantes:

1 - dissociation des molécules du gaz

2 - adsorption a la surface du métal (la dissociation peut avoir lieu a la surface apres
adsorption)

3 - diffusion du gaz a1'état atomique vers l'intérieur du métal

Pour un gaz formant des molécules diatomiques (par exemple Hp, Oz, N3), sa
solubilité dans un métal & I'équilibre avec 1'atmosphéere est proportionnelle a la racine carrée
de la pression du gaz (loi de Sieverts [39]), sous condition que la solution qui se forme soit
diluée. Pour des faibles pressions du gaz, la vitesse de dissolution dépend de la valeur de la
fraction de la surface recouverte par ces molécules (isotherme de Langmuir). L'état de
surface du métal devient ainsi le parametre qui contrdle la dissolution et qui peut déplacer
I'état d'équilibre dans le temps. Bien que les formes mathématiques de ces lois ne
s'appliquent pas au méthane, les mémes facteurs physiques (pression, température,
adsorption) devraient influencer 1'équilibre entre le carbone dans l'atmosphere et dans le
métal.

L'efficacité des traitements de carburation dans les conditions que nous avons choisies
apparait sur la figure 1.4, qui représente la variation de la concentration du carbone dans le
molybdene, en fonction du temps et de la pression partielle du méthane pour les traitements
effectués 2 2400 K. Pour la plus faible pression du méthane appliquée (2,7-10"5 Pa),
I'équilibre est atteint rapidement : & partir de 6 heures de carburation, 1'équilibre est maintenu
4360 ppm at. Pour des traitements effectués sous des pressions plus élevées nous n'avons
pas pu atteindre 1'équilibre. La prolongation des traitements est déconseillée a cause de la
pollution des éléments du four par le carbone, et ce d'autant plus que la pression en CHy est
élevée.

Les traitements appliqués dans notre étude permettent d'introduire facilement dans le
molybdéne des quantités du carbone variant entre 80 ppm at. (limite de détection par la
méthode de fusion oxydante) et 2500 ppm at. (limite pratique imposée par notre installation).

Quelques essais ponctuels (2 2400 K pendant 6 heures), que nous avons effectués
sous des pressions encore plus élevées : 1,3 10-1, 2.7-101 et 13 Pa de méthane, ont donné
respectivement 8200, 11700 ppm at. (1,2% at.) et 5,5 % at. de carbone sous forme de
carbures dans le volume et a la surface extérieure des échantillons. Pour la suite de notre
travail, olt une distribution homogeéne du carbone en solution solide est exigée, les
traitements dans ces conditions sont a éviter.
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En supposant que la carburation est contrdlée par diffusion du carbone dans le volume,
il est possible de calculer le temps nécessaire pour atteindre 1'équilibre. I1 est voisin &
20 min, d'apres le coefficient de diffusion déterminée par Lorang [33] :

434 =
D= (104 =0,50) 10 exp | - L 41:T0’039 (1.1)

ol D et Do sont exprimée en m2/s et la chaleur d'activation en eV /atome.

La durée des traitements effectués pour la carburation, toujours supérieure ou égale a

deux heures (cf. figure 1.4), assure donc 1'homogénéit€ de la teneur en cérbone des
échantillons.
Le fait que le temps expérimental nécessaire pour obtenir 1'équilibre avec I'atmosphere est
largement supérieur au temps estimé (20 min), indique que la carburation est controlée par la
dissociation et 1'adsorption des molécules du gaz a la surface des échantillons et non pas par
la diffusion du carbone dans la matrice de molybdéne.

1.1.3 EFFET DU REFROIDISSEMENT APRES DOPAGE

Particulierement pour les éléments en solution solide interstitielle, le risque de
ségrégation hors équilibre pendant le refroidissement est important. Leurs grandes vitesses
de diffusion par rapport aux éléments en substitution leur permettent de migrer méme
pendant un refroidissement rapide. Pour maintenir des structures formées a haute
température, des vitesses de trempe tres €levées sont nécessaires. Par exemple, dans les
aciers austénitiques de type 316L, méme aprés une trempe a la vitesse 530 K/s, une
ségrégation intergranulaire hors équilibre de bore a été observée [40]. Nous allons analyser
ce probléme pour le syst¢me molybdéne - carbone.

Les coefficients de diffusion & 2400 K du carbone [33] et d'autres éléments interstitiels
(par exemple de I'azote et de I'oxygéne [41]) dans le molybdéne sont d'environ 109 m2/s,
c'est a dire 105 fois supérieurs au coefficient d'autodiffusion du molybdéne et aux
coefficients de diffusion de nombreux éléments substitutionnels dans le molybdéne.
Les deux modes de refroidissement appliqués, la simple coupure du chauffage du support
des échantillons ou le soufflage simultané d'azote gazeux par une buse au voisinage de
'échantillon, conduisent & des vitesses de refroidissement quasiment identiques, ne
dépassant pas 150 K/s. Dans ces conditions, il est nécessaire de vérifier si un enrichissement
en carbone des joints de nos €chantillons peut se produire pendant le refroidissement apres
dopage.
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Figure 1.5 Refroidissement apreés le traitement de dopage a 2400K

I - courbe expérimentale

II - une approximation de la courbe expérimentale
prise pour le calcul d'enrichissement pendant le refroidissement
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Le modele d'enrichissement le plus souvant utilisé est celui proposé par McLean [42].
I1 donne une relation entre la concentration au joint C} apreés un temps de maintien t & la
température plus basse que celle de début de trempe et le coefficient de diffusion D, la
largeur du joint d, la concentration dans le volume Cy, la limite de saturation du joint C3, la
concentration initiale au joint C;-) : 2
ci-c 24Dt 2Dt
——==1-exp 5| erfc 5
C;-Cj d C

j c (1.2)
&) (%

Afin de pouvoir l'appliquer, il faut considérer le refroidissement comme une
succession de trempes avec une vitesse infiniment grande et des maintiens a des températures
constantes pendant des temps t. Plus les paliers sur la courbe de refroidissement
(correspondant aux maintiens) sont rapprochés, meilleure est 'approximation de la courbe
réelle T = f(t) (courbe I sur la figure 1.5). Toutefois, dans ce calcul (fonction (1.2)), le choix
des décréments de la température et des durées de paliers influencent les résultats relatifs a
I'enrichissement total du joint pendant le refroidissement. Il faut &tre trés prudent dans leur
interprétation, car ils n'ont sirement qu'une valeur approximative.

En premi¢re approximation, nous supposons tout d'abord que la courbe de
refroidissement est constituée de paliers espacés du méme décrément de température : ainsi la
durée de chaque palier est différente (courbe II sur la figure 1.5). Dans le calcul, nous avons
pris:

- la largeur de joint égale3 5 A,
- le coefficient de diffusion du carbone selon 'équation (1.1),
- la concentration de carbone dans le volume Cy égale 2 8,8-10°5 (cf. § 1.3.2).

Ainsi, nous avons constaté que l'application du modele de McLean a notre cas, pour
les températures examinées (entre 1900 et 2400 K), conduit a prévoir une concentration
égale a la saturation, quelque soit la température de début de trempe, ce qui est en
contradiction avec nos observations (§ 1.3.2). Cette divergence peut venir du fait que dans le
modele de McLean a chaque instant t, le rapport de la concentration au joint C} et de la
concentration dans le volume Cy est supposé constant, ce qui est vrai uniquement pour le
systéme qui se comporte que le systtme se comporte selon une isotherme de Henry
(Cj =K Gy, ot K est une constante indépendante de C;). Or, dans notre cas (§ 1.3),
comme dans la grande majorité des cas de ségrégations intergranulaires, les systémes
obéissent a une isotherme de Mclean ou de Fowler-Guggenheim, pour lesquelles K dépend
fortement du recouvrement [43].

Malgré le manque de confirmation fiable par le modele de McLean, il est fort probable
que les vitesses de trempe que nous avons été capables d'imposer dans notre installation ne
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permettront pas d'éviter un enrichissement des joints pendant le refroidissement. Nous
serons amenés a proposer un autre modele d'enrichissement des joints de grains pendant le
refroidissement (cf. § 1.3.4).

Au passage on peut remarquer que, pour l'oxygene, l'enrichissement pendant la
trempe est plus faible que pour le carbone bien que les vitesses de diffusion soient du méme
ordre de grandeur. Cette différence provient de la limite de solubilit€¢ maximale dans le
volume qui pour l'oxygene est moindre [23]. Il en résulte qu'il devrait étre plus facile de
maintenir une ségrégation d'équilibre d'oxygene établie a haute température, que de carbone.

1.2 MESURE DE LA CONCENTRATION INTERGRANULAIRE
A L'AIDE D'UN SPECTROMETRE AUGER

La fragilité intergranulaire du molybdéne peut &tre mise a profit pour mesurer les
ségrégations aux joints de grains par une technique d'analyse de surface, sous réserve
d'effectuer la rupture (intergranulaire) in situ. La méthode d'analyse superficielle devrait
autant que possible remplir les conditions suivantes :

- le signal recueilli doit provenir du plus faible nombre de couches atomiques parall¢les a la
surface,

- avolr une bonne résolution latérale, ce qui permet d'une part observer la surface et de
choisir la plage a analyser et d'autre part de faire une analyse trés locale,

- permettre la quantification des résultats,

- se caractériser par une faible limite de détection.

Parmi les nombreuses méthodes d'analyse de surface [44], 1a spectrométrie Auger permet un

bon compromis entre toutes ces conditions.

1.2.1 CONDITIONS D'ACQUISITION DES SPECTRES AUGER

Nous avons mené les analyses de la composition des joints de grains de molybdéne
sur un spectrometre Auger CAMECA équipé d'un analyseur semi-dispersif MAC 3. Pour ce
type d'analyseur, la résolution est constante pour toute la plage d'énergie des électrons.
Les échantillons bicristallins subissaient une rupture par choc, a l'intérieur du spectrometre,
sous ultravide (5- 1078 Pa). Les surfaces de rupture sont plates et orientées toujours de la
méme manilre par rapport au canon a €lectrons et & 1'axe de l'analyseur. Ceci permet
d'éliminer l'influence sur les mesures de la rugosité des surfaces et de l'angle d'orientation
de la plage analysée par rapport a l'analyseur.
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La forte affinité entre le molybdéne pur et I'oxygene résiduel de I'enceinte se manifeste
sur les spectres enregistrés quelques minutes (en général une dizaine) apres la rupture, bien
que la présence du carbone sur la surface analysée rende 1'adsorption de l'oxygene plus
difficile. La contamination en carbone est visible apreés quelques dizaines de minutes :
I'intensité du pic de carbone croit alors avec le temps d'exposition. 11 est cependant possible
d'acquérir au moins une dizaine de spectres par échantillon avant que la pollution
n'intervienne.

Nous n'avons pas €t€ les seuls a constater la quasi impossibilité de nettoyer
completement, par abrasion ionique, une surface de molybdéne contenant des atomes de
carbone. Suzuki et coll. [3] ont rencontré le méme probléme. Pendant l'abrasion, le carbone
se redépose a la surface du métal, qui est activée par le bombardement des ions. Pour cette
raison, il n'était pas possible de mesurer le profil de ségrégation en fonction de la distance du
plan de joint. Pour surmonter ce probléme, il faudrait placer, & proximité du molybdéne, un
getter chimique pouvant attirer les atomes de carbone quittant la surface de molybdéne, au
cours de |'abrasion.

L'excitation de la surface a été produite avec un faisceau d'électrons primaires d'énergie
3 keV, d'intensité 8- 108 A et de diametre d'environ 1 um. L'équipement du spectrométre
avec un détecteur d'électrons secondaires et le faible diametre du faisceau primaire permettent
d'observer la surface analysée. Dans le cas oil la rupture est partiellement transgranulaire,
cela donne la possibilité de limiter les analyses aux plages intergranulaires.

L'acquisition des spectres Auger a été effectuée en mode direct. Pour identifier et
quantfier les éléments, nous nous sommes servis des pics suivants :

molybdene transition : MNN 184 eV
carbone transition : KLLL 267 eV
oxygene transition : KLL 510eV

Les énergies de ces pics sont bien éloignées les unes des autres, ce qui fait qu'aucune
déconvolution des spectres n'est nécessaire.

Spectres typiques

A titre d'illustration, nous avons sélectionné des spectres correspondant & un certain
nombre de cas typiques de la distribution du carbone sur les surfaces intergranulaires
analysées. Les enregistrements entre 100 et 300 eV, montrant les pics du molybdéne et les
différentes formes de pic de carbone, sont présentés sur les figures 1.6 & 1.9. Les spectres
plus complets correspondants, entre 100 et 520 eV, sont donnés dans l'annexe 1.
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Figure 1.6 Spectre des électrons provenant d'une surface intergranulaire dans le molybdéne brute de livraison,
polué en carbone et en oxygene (cf. annexe 1).
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Les cas présentés sont les suivants :

- molybdene polycristallin brut de livraison ou bicristal directement apres le soudage par
bombardement €lectronique : les surfaces de joints de grains sont couvertes de graphite
(figure 1.6) ; on note aussi la présence d'oxygene (annexe 1) ;

- bicristal purifié selon la procédure décrite dans le § 1.1.1 : on ne décéle aucun pic du
carbone (figure 1.7), ni de l'oxygene (annexe 1) ;

- bicnstal carburé, afin d'obtenir une ségrégation intergranulaire du carbone : un pic du
carbone est observé (figure 1.8), la surface intergranulaire est libre d'oxygéne (annexe 1).
Par comparaison avec l'exemple présenté, les spectres donnés dans la bibliographie [3,
23] proviennent des surfaces intergranulaires assez pauvres en carbone.

- surface de carbure de molybdéne Mo, C, nettoyée par abrasion ionique ; 'enregistrement
correspondant (figure 1.9) nous servira de spectre de référence (cf. § 1.2.2 et annexe 2).

Sur les spectres provenant des surfaces intergranulaires avec une concentration en
carbone forte ou modérée, le pic de carbone d'énergie 267 eV est précédé par deux autres
pics d'intensité faible, correspondant aux énergies 258 et 250 eV. Pour les tres faibles
concentrations en carbone, le pic 250 eV n'émerge pas du bruit de fond. Les trois pics
précédents sont bien visibles sur le spectre du carbure MozC (figure 1.9). Dans le cas d'une
précipitation intergranulaire visible au MEB, la forme des pics de carbone est la méme que
sur les spectres correspondant a une forte ségrégation.

1.2.2 DEPOUILLEMENT QUANTITATIF DES SPECTRES

La facon la plus simple de présenter les résultats des analyses Auger est de se contenter
du calcul des rapports de hauteurs ou d'aires de pics. On peut alors suivre, de maniére
qualitative, I'évolution de la concentration des €léments, en fonction d'un paramétre, par
exemple relatif aux conditions de traitement [3]. Une méthode de quantification des résultats
souvent utilisée est celle de Palmberg [45]. Elle se fonde sur la notion de coefficient de
sensibilité relative, déterminé pour chaque élément dans des conditions d'acquisition des
spectres bien définies (type de spectrometre, état de surface de 1'échantillon, condition
d'analyse ...). Comme ces conditions sont pratiquement impossibles a reproduire, la
méthode n'est pas universelle et ne peut pas servir, en toute rigueur, 2 comparer les résultats
provenant de différents échantillons et/ou appareils.

Afin d'obtenir des valeurs de concentrations indépendantes des conditions opératoires,
il faut se référer a des spectres obtenus sur des étalons bien choisis [46]. Dans notre cas (un
systéme binaire), 'utilisation d'un étalon homogeéne contenant les deux éléments est
suffisant. Ainsi, pour déterminer la concentration du carbone dans le molybdéne, nous
avons choisi un étalon de Mo, C, préparé par frittage et dont la stoechiométrie a été vérifiée
par dosage chimique.
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La possibilité de faire un dépouillement quantitatif des spectres Auger résulte du fait

que le nombre d'électrons Auger qui proviennent d'un élément est proportionnel & sa

concentration atomique. Il existe de nombreux facteurs de proportionnalité entre la

concentration de 1'élément donnant le signal et 1'aire de son pic Auger. Grace 2 des études

spécifiques, certains parametres sont faciles a estimer (facteur de rétrodiffusion, libre

parcours moyen) ; la plupart sont mal connus ou difficiles d'accés (section efficace,

transmission de l'analyseur, rugosité de la surface ...). Généralement, on peut transcrire

l'aire d'un pic sous la forme :

avec kg

avec Xj(n) :

N(n)
Yj
d

Aj =kski(1+5)ET

facteur relatif aux conditions opératoires (intensité et incidence du faisceau
primaire, rugosité de la surface, angle de collection et de transmission de
I'analyseur, amplification diverse du signal ...)

facteur de la transition Auger choisie de 1'élément i (section efficace
d'ionisation, probabilité de désexcitation de type Auger ...)

facteur de rétrodiffusion

facteur de forme du pic. Du fait que les formes des pics du molybdene et
du carbone dans 1'étalon et dans les échantillons analysés ne changent pas,
on peut supposer que le rapport de ces facteurs (qui apparaitra dans les
expressions) est égal a 1.

fonction de la distribution atomique de 1'élément i. C'est une intégrale, sur
la profondeur, de la contribution de la distribution atomique de 1'élément i
dans l'intensité du signal Auger. Puisque la mati¢re entre la surface et une
profondeur z est constituée de n couches d'épaisseur d, la fonction de
distribution atomique prend la forme d'une somme discréte des
contributions de toutes les couches :

I =§ (Y)" ™ -X;(n)-N(n)-d (1.3)

D=

concentration atomique de 1'élément i dans la couche n
densité atomique de la couche n

coefficient de transmission des électrons Auger
épaisseur d'une couche atomique (supposée constante)
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Pour 1'étalon (matérian homogene), la fonction de distribution atomique (équation
(1.3)) se simplifie, pour donner :

e NOXPde
Iy = —
1-Y;

Ainsi l'aire du pic de I'élément i dans !'étalon est :

e N°XEd°

€ < <
Aj =kski (1 +1)F W

La composition connue de 1'étalon permet de déterminer les facteurs des transitions Auger
kc et kyo, en fonction du facteur des conditions opératoires k:

Dans le cas de la ségrégation de 1'élément i sur m couches et en absence de cet €lément
dans le volume, la fonction de distribution atomique devient :

r - §1Ni<n) (v

avec i(m) : nombre d'atomes de I'élément i par unité de surface de la couche n
Y? @ coefficient de transmission des électrons Auger de I'élément i a travers une

couche supeirficielle

La fonction de distribution atomique de 'élément z de la matrice s'exprime par :

S m S m
1 - () (¥:)
r, = N, —— + Nd ——
1-Y, 1-Y%,
avec IN; : nombre d'atomes de I'élément z par unité de surface de chaque couche
N : densité atomique de I'élément de la matrice
Y, : coefficient de transmission des électrons Auger de 1'élément z a travers une
couche de la matrice
Y; : coefficient de transmission des électrons Auger de I'élément z 2 travers une

couche avec ségrégation
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Pour la ségrégation des solutés dans les sites interstitiels, la densité atomique
de I'élément constituant la matrice est la méme dans les couches superficielles et dans le
volume :

N, = Nd

L'introduction des facteurs des transitions Auger k; et k, (dans notre cas k¢ et ko) calculés
a partir du spectre - étalon permet de calculer la valeur inconnue du nombre d'atomes de
I'élément i (qui ségrege), par unité de surface.

Un exemple de dépouillement numérique d'un spectre Auger (figure 1.8) est présenté dans
'annexe 2. En s'appuyant sur les résultats des simulations des structures atomiques des
joints de grains contenant les atomes de carbone (cf. chapitre 4), nous avons supposé que la
ségrégation se fait sur une couche atomique de chaque coté du plan du joint (m=1). Nous
avons aussi posé 1'égalité de coefficient de transmission des électrons Auger du molybdéne a

travers une couche de la matrice et & travers la couche avec ségrégation (Yli/Io = YMo ) .

Les dépouillements des spectres Auger avec l'hypotheése de la ségrégation sur plusieurs
couches (m=2 ou m=3) ont été effectués avec le coefficient de transmission des électrons
Auger de carbone Yé calculé pour la matrice de molybdéne et en supposant que dans chaque

couche la concentration de carbone est identique.

1.2.3 DEFINITION DE LA CONCENTRATION DANS LE CAS DES
SOLUTIONS INTERSTITIELLES

Pour les études comparatives d'évolution de la concentration, sa définition a une
importance secondaire. Le plus souvent, on prend le rapport du nombre d'atomes de soluté
et du nombre total d'atomes dans le systéme ; pour les faibles concentrations, le nombre total
peut étre remplacé par le nombre d'atomes de solvant. En revanche, les calculs
thermodynamiques, comme la démarche de McLean [42], nécessitent de prendre en compte
le nombre de sites pouvant &tre occupés; Celui-ci est égal au nombre total d'atomes pour les
solutions en substitution et la définition habituelle de la concentration en solut€ est alors
convenable. Par contre, pour une solution interstitielle, la définition pertinente doit &tre, pour

la concentration en volume :

n s
C,=—= (1.4)
Ninter
avec m; : nombre d'atomes de soluté dans les sites interstitiels

Ninter : nombre de sites interstitiels dans le volume
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Pour pouvoir déterminer le nombre de sites interstitiels, il faut connaitre la structure
cristalline du solvant. Dans les réseaux cubiques centrés, il existe deux types de sites
pouvant accueillir des atomes étrangers : les sites tétraédriques et les sites octaédriques. En
comparant la taille des sites interstitiels avec celles des solutés comme C et O, on peut penser
que les sites tétraédriques sont plus favorables. Cette prédiction est d'ailleurs confirmée par
les simulations de la dissolution d'un atome de carbone ou d'oxygene dans 1'un ou l'autre
site interstitiel du molybdéne (§ 4.1.2). Toutefois, il faut remarquer que, pour le carbone, la
différence entre les enthalpies de mélange dans les sites tétraédriques et octaédriques est
faible (tableau 4.2).

Dans le réseau cubique centré, il y a 6 sites tétraédriques et 2 atomes de métal par
maille élémentaire. Dans le volume, la densité des sites substitutionnels s'éleve a
6,4-1028 m-3, ce qui conduit a la densité de sites tétraédriques d'environ 19,3-1028 m-3,
Ainsi la concentration en soluté interstitiel, dans le volume, calculée habituellement par
rapport au nombre d'atomes du solvant est-elle trois fois supérieure a celle qui résulte de la
définition 1.4 (calculée par rapport au nombre des sites tétraédriques).

Pour définir la concentration intergranulaire des atomes étrangers (en état de
ségrégation), nous allons prendre les hypothéses suivantes :

* le rapport du nombre des sites interstitiels et substitutionnels est le méme dans le volume et
au joint de grains

* le nombre d'atomes ségrégés présents, en moyenne, sur une surface de rupture
intergranulaire est €gal & la moitié du nombre total des atomes ségrégeés.

De cette fagon, la concentration au joint peut étre exprimée par :

C; = § x; (1.5)
avec C; : concentrationdes atomes i ségrégeant sur les sites interstitiels d'un joint de
grains
N; : nombre d'atomes i par unité de surface de joint, détecté par le spectrometre
Auger
N, : densité superficielle moyenne des sites substitutionnels,

(pour le molybdéne : 1,6-101° m™2)

En réalité, la densité des sites interstitiels dépend avant tout de la structure du joint. Des
criteres énergétiques peuvent favoriser ou éliminer certains sites en fonction du type
d'atomes étrangers. En particulier, le remplissage de sites substitutionnels au joint par des
solutés de type interstitiel peut étre examiné, méme si dans le réseau parfait cela n'était pas
possible. Bien que la densité des sites interstitiels au joint soit difficile a estimer précisément,
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il nous semble, dans une premiere approche, que le facteur 3 de 1'équation (1.5) soit
acceptable, en vue des simulations des structures intergranulaires (chapitre 4).

1.3 RESULTATS

Nous présentons les résultats des mesures de la concentration en carbone aux joints de
grains de molybdeéne, effectuées & 'aide du spectrometre Auger du laboratoire. Pour chaque
point expérimental, nous avons analysé une dizaine de plages de la surface de rupture
intergranulaire de deux ou trois échantillons bicristallins (§ 1.2.1).

Du fait que nous n'avons pas pu déterminer le profil de concentration du carbone en
fonction de la distance au plan du joint (§ 1.2.1), les dépouillements des spectres Auger ont
été effectués en prenant différentes hypotheéses concernant 1'épaisseur de la zone de
ségrégation : une, deux ou trois couches atomiques de chaque c6té du plan du joint.

Les concentrations dans le volume et aux joints de grains reportées ont ét€ calculées
respectivement selon les formules (1.4) et (1.5). Pour les hypoth¢ses de la ségrégation sur
plusieurs couches, la concentration intergranulaire (m-2) est la somme des concentrations
dans chaque couche, supposées indépendantes de l'ordre de la couche. La limite de détection
du carbone (C;nin), pour le spectrometre Auger utilisé, a été€ estimée & 0,08 pour 1'hypothése
de la ségrégation sur une couche de chaque c6té du plan du joint.

Sur les figures relatives a ces grandeurs, nous avons indiqué d'une part, la dispersion
des résultats des mesures de la concentration intergranulaire et d'autre part l'incertitude des
mesures de la concentration en volume (+ 40 ppm at.) et de la température du traitement de
ségrégation, + 50 K (§ 1.1.2). En ce qui concerne les origines de la dispersion des mesures
de la concentration intergranulaire, on peut indiquer :

- la rupture qui n'est pas complétement intergranulaire,

- localement, le partage inégal du carbone sur deux surfaces créées par la rupture ; or, dans la
formule (1.5), nous avons supposé que sur chaque surface intergranulaire de la rupture, il y
alamoitié de la ségrégation totale au joint (raisonnement statistique),

- 1éger changement du plan du joint, ce qui entraine une modification de la structure du joint
et en méme temps peut influencer les conditions opératoires d'acquisition des spectres Auger
(rugosité, angle de collection des électrons),

- imprécision de la détermination de l'aire des pics Auger, a cause de la difficulté de
soustraire correctement le spectre continu d'électrons.

L'étude a ét€¢ complétée par 1'observation des surfaces de rupture au microscope a
balayage (§ 1.3.5), de maniére a s'assurer que pour la majorité des cas étudiés, les joints de
grains sont exempts de précipités décelables a cette échelle d'observation.
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1.3.1 CONCENTRATION INTERGRANULAIRE DU CARBONE EN
FONCTION DE SA TENEUR DANS LA MATRICE

Pour I'étude de la ségrégation du carbone en fonction de sa teneur dans la matrice du
molybdene, les dopages en carbone ont été effectués a la méme température (2400 K), en
changeant le temps, la pression et la composition de 1'atmosphere de traitement. De cette
facon, l'influence de la vitesse de refroidissement sur le taux de ségrégation est la méme
pour tous les échantillons. Nous présentons ensemble (figure 1.10) les résultats pour les
joints de flexion de désorientation de 14°,22°,32°, et 37°, les concentrations intergranulaires
étant évaluées en prenant les trois hypothéses : ségrégation sur une couche, deux couches ou
trois couches de chaque c6té du plan du joint. La concentration du carbone dans le volume
est donnée sur deux échelles : pour l'une, elle est calculée par rapport au nombre de sites
tétraédriques dans le réseau parfait (équation (1.4)) ; pour l'autre, elle se référe au nombre
d'atomes de molybdéne (ppm at.).

On peut constater que la concentration intergranulaire de carbone augmente d'abord
tres rapidement quand ['enrichissement du volume en cet élément progresse. La partie de la
courbe (jusqu'a 400 ppm at.) correspondant & une concentration relativement faible en
carbone dans le volume, par rapport a la limite de solubilité a 2400 K qui s'éleve a
10860 ppm at. [33, 36], est difficile a tracer précisément a cause de la grande dispersion des
résultats ; toutefois sa pente semble trés raide. Les courbes Cj(Cy), d'allure sigmoidale
atteignent pratiquement un plateau pour Cy = 1000 ppm at. .

La précipitation au joint, observée par MEB, sur la surface de rupture, se produit &
partir de la concentration en volume Cy = 4,3- 104 (1300 ppm at.). Tous les joints examinés
comportant Cy = 8,2-10"* (2460 ppm at.) sont en grande partie couverts de précipités
identifiés par la suite comme Mo2C (§ 1.3.5). La limite de solubilité observée ne correspond
pas a la température de début de refroidissement (2400 K), ce qui indique qu'un
enrichissement des joints pendant le refroidissement a lieu : nous observons une ségrégation
hors équilibre et une précipitation pendant le refroidissement. Ceci confirme les prévisions
(§ 1.1.3) selon lesquelles un enrichissement des joints se produit au cours de
refroidissement apres dopage. Nous pouvons constater que 1'évaluation du nombre d'atomes
de soluté pouvant arriver au joint pendant le refroidissement (§ 1.1.3) est surestimée ; pour
une température de début de refroidissement supérieure a 1400 K, elle prévoyait la saturation
des joints, méme pour la plus faible concentration étudiée de carbone dans le volume (Cy =
8,8-1079).
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Figure 1.10 Concentration intergranulaire en fonction de teneur du carbone dans le volume,
pour les joints :  gu 37°
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aprés un refroidissement de 2400K, obtenue par les dépouillements des
spectres Auger, selon que 1'on suppose que la ségrégation se fait sur une,
deux ou trois couches.
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Figure 1.11 Concentration intergranulaire du carbone au joint de désorientation de 32°,
en fonction de la température de début de refroidissement, pour la teneur
du carbone dans le volume 260 ppm at.
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Concentration en fonction de la désorientation du joint de grains

Pour les quatre joints examinés, de désorientations 14°, 22°, 32°, 37°, il n'apparait pas
de différences flagrantes dans la concentration intergranulaire, pour la méme quantité de
carbone dans le volume. ' ‘

~ On note tout de méme, pour la plus faible concentration du carbone introduit dans le
volume Cy = 8,8- 1075, l'enrichissement plus faible du joint de désorientation 14° par rapport
au joint de désorientation 32°, lui-méme plus faible que celui du joint de désorientation 37°.
Toutefois, pour les concentrations de carbone en volume légérement plus importantes, la
concentration du carbone aux jbints 14°, 32° et 37° est pratiquement identique, avec une
faible dispersion des résultats.

1.3.2 CONCENTRATION INTERGRANULAIRE EN FONCTION DE LA
TEMPERATURE DE DEBUT DE TREMPE

Dans le but d'examiner le taux de ségrégation en fonction de la température, dans un
large domaine de celle-ci, une série d'échantillons préalablement purifiés ont €té dopés a
2400 K afin d'obtenir dans le volume 260 ppm at. (Cy = 8,8-10-5) de carbone. Cetie teneur
en carbone correspond 2 la limite de solubilit€ de 1726 K. A la suite du traitement de dopage,
les bicristaux ont subi un recuit d'une heure a des températures entre 1800 et 2600 K, afin
d'atteindre 1'équilibre entre le volume et le joint & ces températures. Ensuite, ils ont €té
refroidis rapidement par la coupure de chauffage. Les résultats les plus complets ont éé
obtenus pour le joint de flexion de 32°. Ils sont consignés sur la figure 1.11, la concentration
intergranulaire étant calculée selon différentes hypothéses concernant la ségrégation sur :
une, deux ou trois couches de chaque c6té€ du plan de joint.

Avec l'augmentation de la température de recuit jusqu'a 2100 K, une décroissance
rapide de la concentration intergranulaire C; est observée, au-dela de cette température une

légere croissance de C;j est perceptible.

1.3.3 CONFRONTATION AVEC DES MODELES CLASSIQUES DE
SEGREGATION INTERGRANULAIRE

Pour les concentrations obtenues en posant 1'hypothése de la ségrégation sur une
couche, nous avons appliqué le modele de McLean [42] et le modele de Fowler -
Guggenheim [47]. L'hypothese de la distribution du carbone ségrégé sur plusieurs couches,
prise pour le dépouillement des spectres Auger, nous a conduit a utiliser le modele de
Brunauer, Emmett et Teller (BET) [48].
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La confrontation des résultats expérimentaux avec les modeles a consisté a déterminer

'énergie de ségrégation et la limite de saturation des joints en utilisant les valeurs
expérimentales C; = f(Cy) (figures 1.10), puis a comparer les prévisions des modeles
concernant la courbe C; = f(T) avec les points expérimentaux (figure 1.11). | '
Toutefois, les températures de début de trempe (figures 1.10 et 1.11) ne peuvent pas &tre
considérées comme celles de la ségrégation mesurée car une précipitation intergranulaire est
observée dans les échantillons carburés pour une concentration au-dessous de la limite de
solubilité a la température de dopage et de début de refroidissement. Les concentrations
mesurées sont alors relatives a des températures plus basses que celles de début de trempe.
Pour le refroidissement a partir de 2400 K (figure 1.10), nous estimons cette température a
1900 K, car la précipitation apparait dés que la concentration de carbone dans le volume Cy
dépasse une valeur comprise entre 2,7-10-4 (800 ppm at.) et 4,3-104 (1300 ppm at.),
concentrations qui correspondent respectivement aux limites de solubilité a 1888 et 1963 K
(figure 1.3).
Afin de déterminer les parametres des modeles de ségrégation, nous avons pris en compte
les points expérimentaux C; = f(Cy) (figure 1.10), provenant des joints de désorientations
suffisamment fortes (22°, 32°, 37°) pour que les sites intergranulaires puissent &tre
considérés comme pas trop différents, sous réserve qu'il soient libres des précipités visibles
au MEB.

Hypothese d'une ségrégation monocouche
Utilisation du modéle de McLean

L'isotherme de ségrégation est exprimée ainsi :

avec C; : concentration intergranulaire d'équilibre

Cc®' . concentration intergranulaire 2 la saturation des joints
Cy : concentration dans le volume

E : énergie de ségrégation (interaction joiht - soluté)
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Figure 1.12.a Représentation des points expérimentaux pour la détermination
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Figure 1.12.b Courbe de la concentration d'équilibre en fonction de la température,
pour la ségrégation décrite par le modéle de McLean.
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Si la ségrégation €tudiée suit le modele de McLean, les points

sont alignés. La figure 1.12.a montre que pour la limite de saturation des joints C}at. estimée

a 0,9, les points correspondant a des C; relativement faibles (< 0,6) sont grossiérement
alignés, mais que les points correspondant a des C; €levées sont nettement au-dessus d'une
telle droite, ce qui pourrait &tre le signe d'une attraction entre les solutés qui ségregent.
L'ajustement précédent convenable pour Cj < 0,6 conduit a une valeur de l'énergie de
ségrégation voisine de 1,5eV.

Avec le jeu de parametres : C?at =09 et E =1,5¢V, le modele de McLean‘prévoit une

fonction Cj = f(T), présentée sur la figure 1.12.b. Pour des températures inférieures a
2100 K, sa décroissance avec la température est moins rapide que celle observée
expérimentalement, ce qui pourrait résulter de 1'absence de prise en compte des interactions
entre solutés. Pour des températures supérieures a 2200 K, 'écart observé entre les points
expénmentaux et la courbe théorique de la ségrégation d'équilibre est probablement dfi 2 un
ennchissement des joints pendant le refroidissement (§ 1.1.3).

Utilisation du modéle de Fowler - Guggenheim

Cette approche thermodynamique de la ségrégation tient compte des interactions entre
les atomes ségrégeés ; l'isotherme de la ségrégation s'exprime alors ainsi :

Cj
C. E1 +® Cs.at
J C J
= ex
c* -c; v P KT
J J
avec E; : énergiede ségrégation (a ségrégation nulle)
o : énergie d'interaction entre les atomes ségrégés

Comme pour le modele précédent, nous avons pris C?at = 0,9. L'approximation des

C
sat
: Cj G 1 R, :
points ——Csat , In —C, G par une fonction linéaire (figure 1.13.a) a pu se faire de
; J
]

maniére assez satisfaisante. Ainsi, les parametres du modele peuvent étre estimés pour Ej a
1,3 eV environ et pour w 2 0,4 eV.
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Figure 1.13.b Courbe de la concentration d'équilibre en fonction de la température,

pour la ségrégation décrite par le modéle de Fowler.
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La prévision de la courbe C; = f(T) selon cette loi est présentée sur la figure 1.13.b . Pour
des températures inférieures ou égales a 2000 K, son allure refléte parfaitement la
décroissance rapide de Cj avec l'augmentation de la température. Au-dessus de 2000 K, la
fonction C; = f(T) prévoit une concentration intergranulaire plus faible que celle révélée
expérimentalement, ce qui peut étre expliqué par un enrichissement des joints au cours de la

trempe.

Hypotheése d'une ségrégation multicouches - Utilisation du modéle BET

La ségrégation sur plusieurs couches atomiques peut étre décrite par le modele de
Brunauer, Emmett et Teller (BET) [48], adopté pour la ségrégation intergranulaire de Sn
dans Fe par Seah et Hondros [49]. La forme mathématique de 1'isotherme de ségrégation est

la suivante :

S S
C_] cv - Cv K K C v
E;-h
K=ex 0]
P Tk
avec Cj : somme des concentrations sur toutes les couches avec la ségrégation

t . )
C® . concentration 2 la saturation d'une couche

o limite de solubilité dans le volume a la température T
E; : enthalpie de mélange des solutés dans la premiére couche (au coeur du joint)
ho : enthalpie de mélange des solutés dans le volume
(pour une solution diluée : C, = L b )
1+exp T

La présentation des résultats expérimentaux C; = f(Cy) a l'aide des coordonnées
C C .
X= Y et y=— (figures 1.14.a et 1.14.b) permet de tracer des droites par la
C ji C, -C, ) (o
méthode des moindres carrés et ainsi de calculer les paramétres du modele. On se rappelle
qu'on a estimé que les valeurs de Cj mesurées apres refroidissement a partir de 2400 K
correspondent 2 une ségrégation vers 1900 K. Pour cette température, C3, = 2,9-10~4 (880
ppm at. , figure 1.3), d'oil on déduit hy = 1,3 eV. Les droites tracées sur les figures 1.14.a

et 1.14.b, considérant que la ségrégation s'est faite sur 2 ou 3 couches, donnent des

approximations acceptables des points expérimentaux.
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Figure 1.14.b Représentation des points expérimentaux pour la
détermination des paramétres E et C?atdu modele BET pour la
ségrégation sur trois couches.
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La démarche présentée nous a conduit & des paramétres du modele BET suivantes :
pour la ségrégation sur deux couches : E{-h,, voisin 4 0,7 eV et Cj-at a04;

pour la ségrégation sur trois couches : Ej-h, voisin 20,7 eV et Cj-’at ao,s.

Pour les deux hypothéses de la ségrégation sur deux ou trois couches, les courbes de
concentration d'équilibre en fonction de la température (figures 1.14.c et 1.14.d), jusqu'a
2200 K, prévoient des valeurs de Cj un peu plus €levées que celle mesurées
expérimentalement. La décroissance de Cj avec I'augmentation de la température sur ces
courbes est plus rapide que celle indiquée par les points expérimentaux. Pour des
températures supérieures & 2400 K, le niveau prédit de C; est plus faible que ne le montre
l'expérience, comme c'était aussi le cas pour les autres modeles de ségrégation examinés et,
selon nous, pour la méme raison. '

1.3.4 MODELE D'ENRICHISSEMENT DES JOINTS PENDANT LE
REFROIDISSEMENT

D'une maniére générale, le flux J d'atomes de soluté a deux composantes, 1'une
"purement diffusionnelle" et proportionnelle au gradient de concentration VC et I'autre
résultant de forces de transport, proportionnelle au gradient de potentiel chimique VW dans

le cas qui nous intéresse :

J=-DVC + D—C-VW (1.6)
kT

avec D : coefficient de diffusion

Une premiere démarche consiste & ignorer le second terme du flux, comme 1'a fait
McLean [42], mais & tenir compte de la relation réelle (non linéaire) entre C; et Cy (cf.
§ 1.1.3). On est alors conduit a des équations n'ayant pas de solutions analytiques [50] et
nous n'avons pas exploré cette voie.

Si le gradient de potentiel chimique est la force motrice dominante pour la diffusion,
I'expression (1.6) se réduit pratiquement au second terme. Cottrell et Bilby [51] s'étaient
placés dans ce cas pour établir la cinétique d'enrichissement des dislocations en solutés.
Nous avons adapté leur modele pour l'enrichissement des joints, en utilisant la méme forme
analytique de la fonction du potentiel chimique W(x) :

W= - =

Xn
avec Xx : distanceaujoint

B, n : constantes



Cj

Concentration intergranulaire

[fraction atomique]

G

Concentration intergranulaire

[fraction atomique]

-70 -

1,2
E=0,7eV
sat_

10 C ] 0,4

0,8 |

0,6 4

0,4 } { l

0,2

0’0 T T T T T T T T ¥ 1 ¥

1600 1800 2000 2200 2400 2600 2800

Température [K]

Figure 1.14.c Courbe de la concentration d'équilibre en fonction de la température,
sous I'hypothése que la ségrégation se fait sur deux couches
et est décrite par le modéle de BET.
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Figure 1.14.d Courbe de la concentration d'équilibre en fonction de la température,
sous I'hypothése que la ségrégation se fait sur trois couches
et est décrite par le modéle de BET.
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La puissance n (pour les dislocations n = 1) et le paramétre B ont i€ déterminés en se
basant sur nos résultats des simulations numériques de l'enthalpie de mélange dans les
différents sites, de plus en plus éloignés du plan du joint (cf. § 4.3). On peut ainsi estimer
qu'a une faible distance au coeur du joint, par exemple 0,54, W = - 1,7 eV et que pour x
voisin de 4A par exemple, W est de I'ordre de - 3-10-3 eV. Ceci permet d'estimer n voisin 2
3 et B voisin 22: 10731 eV-m3.

Le nombre d'atomes de soluté parvenus a 'unité de surface du joint dans le temps t est

facilement calculé:
1
+ Bt)n+2
M=2C, Ns(n(n 2)D )‘”2 (1.7)
kT
avec Ng nombre de sites par unité de volume de la matrice

Pour une courbe continue de refroidissement modélisée comme dans le § 1.1.3 et Cy

égale 4 8,8-10"5 (260 ppm at.), I'enrichissement total des joints, calculé comme la somme
des enrichissements au cours de chaque palier de maintien, est présenté sur la figure 1.15.
Ce résultat nous permet de comparer les courbes expérimentales du § 1.3.2 avec les
concentrations d'équilibre déterminées dans le § 1.3.3 majorées par 1'enrichissement pendant
la trempe. Les courbes ainsi calculées de ségrégation hors équilibre en fonction de la
température de trempe sont présentées sur les figures 1.16, 1.17 et 1.18 selon que la
ségrégation d'équilibre est supposée étre décrite par les modeles de McLean, Fowler ou
BET. Parmi les trois courbes déterminées, celle calculée pour le modéle de Fowler reproduit
relativement le mieux les concentrations intergranulaires déterminées expérimentalement.
En demnier lieu, nous avons procédé a la vérification suivante : peut-on rendre compte de la
variation de Cj avec Cy aprés un refroidissement & partir de 2400 K, en additionnant la
concentration intergranulaire d'équilibre a2 2400 K calculée selon 1'un des ajustement
proposés au § 1.3.3 et la concentration résultant de l'enrichissement au cours du
refroidissement tel que nous l'avons modélisé. Pour les deux modeles de ségrégation
monocouche que nous avons eu l'occasion d'évoquer, les courbes C; = f(Cy) prédites sont
présentées sur les figures 1.19 et 1.20. L'écart entre prédictions et mesures expérimentales
n'est pas trés important. On devine qu'il pourrait étre facilement réduit en modifiant les
paramétres d'interactions au joints qui interviennent dans les modéeles de ségrégation et
d'enrichissement.
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de la température de début de trempe, pour Cy= 8,8-10'5 .
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Figure 1.16 Courbe de la ségrégation hors équilibre, en fonction de la température de
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début de trempe, calculée en supposant que la ségrégation d'équilibre est

décrite par le modéle de McLean (cf. § 1.3.3).
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Figure 1.17 Courbe de la ségrégation hors équilibre, en fonction de la température de

début de trempe, calculée en supposant que la ségrégation d'équilibre est
décrite par le modéle de Fowler (cf. § 1.3.3).
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Figure 1.18.a Courbe de la ségrégation hors équilibre, en fonction de la température de début
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de trempe, calculée en supposant que la ségrégation d'équilibre se fait sur deux
couches et est décrite par le modeéle BET (cf. § 1.3.3).
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Figure 1.18.b Courbe de la ségrégation hors équilibre, en fonction de la température de début

de trempe, calculée en supposant que la ségrégation d'équilibre se fait sur trois
couches et est décrite par le modéle BET (cf. § 1.3.3).
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Figure 1.20 Courbe de la ségrégation hors équilibre résultant du refroidissement produit

expérimentalement en fonction de Cy. Les concentrations calculées (courbe en trait gras)
sont la somme des concentrations d'équilibre 2 la température de début de trempe,
calculées selon le modéle de Fowler, et de celles résultant de l'enrichissement pendant
le refoidissement calcul€ selon la formule (1.7).
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Figure 1.21 Aspect des joints purs ou faiblement dopés en carbone, C; calculée pour
le modele de la ségrégation sur une couche étant inférieure a 0,5.
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1.3.5 OBSERVATIONS DES SURFACES DE RUPTURE
INTERGRANULAIRE AU MEB

Pour les bicristaux dopés en carbone 4 2400 K, il est possible de distinguer trois types
de surface de rupture intergranulaire, en fonction de la concentration en carbone au joint, que
nous allons présenter en prenant l'exemple du joint de 37° (figures 1.21 a 1.26).

Les surfaces de rupture des joints avec une ségrégation pas trop forte (Cj < 0,5 pour une
description en monocouche) ont le méme aspect que celles des joints purs.
Macroscopiquement, elles sont lisses et brillantes ; sur les photos prises au MEB, seul un
contraste d'origine topographique peut apparaitre (figure 1.21).

Avec l'augmentation de la concentration intergranulaire de carbone (C; compris entre 0,5 et
0,9), les surfaces de rupture deviennent mates a 1'oeil : elles sont couvertes de stries (arétes)
paralléles qui laissent supposer que la rupture s'est aussi propagée localement a l'intérieur de
grains (figures 1.22.a et 1.22.c). A fort grossissement, ces.stries sont "décorées" de fagcon
discontinue par de fines languettes de métal, partiellement arrachées.

L'étape suivante (C; = 0,9) est I'apparition de précipités aux surfaces de rupture. Dans le
premier stade (Cy de l'ordre de 2,6- 1074), apparaissent cbte a cote des plages avec des stries
(figure 1.23) et des plages avec des précipités. Les précipit€s eux-mémes ne sont pas
visibles, car ils ont ét€ probablement arrachés pendant la rupture. Les traces de leur présence
(figure 1.24) laissent penser qu'ils sont partis en emportant des fragments de la matrice de
molybdeéne, ce qui peut signifier que la rupture ne suit pas forcément l'interface carbure -
molybdeéne. Les précipités se présentent vraisemblablement sous forme d'aiguilles, les plus
grosses ayant 10 pm de longueur et 0,1 wm d'épaisseur. Sur un joint de désorientation de
37° autour de l'axe [100], dont la surface du joint est (310), les stries paralleles et les
précipités sont alignés selon les directions <133> ou <134>.

Pour une teneur en volume supérieure (par exemple 8 10"4), toute la surface du joint est
couverte des précipités alignés (figure 1.25.a). Leur forme allongée, a un fort
grossissement, ressemble parfois & des plumes (figure 1.25.b), comme l'avait observé
Touboul et coll. [11].

La précipitation consécutive au traitement de carburation & 1650 K d'un échantillon
contenant 140 ppm at. (4,7-10-5) de carbone, apparait sous une forme tout a fait différente
(figure 1.26). Apres la rupture, & la surface du joint, on observe le plus souvent des larges
sillons, qu'on interpréte comme résultant du déchaussement des précipités. La forme bien
réguliere des bords des sillons (dépourvus d'arrachement comme on en voit sur la figure
1.24) indique que la rupture passe le long de l'interface carbure - molybdéne.

Sur les surfaces de rupture couvertes en grande partie par des précipités (Cy = 8-10°4),
nous avons procédé a leur identification, en utilisant 'appareil Dosophatex [52] congu dans
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Figure 1.22 Surfaces de rupture intergranulaire du joint 37° avec la concentration
en carbone calculée pour le modele de ségrégation sur une couche
0,5<C;<09.
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Figure 1.23 Plages présentant des stries paralléles voisines des positions des précipités
(figure 1.24), observés au début de la précipitation, sur le joint de 37°.

Figure 1.24 Surface du joint de 37° couverte de précipités de MoaC,
au début de la précipitation.



Figure 1.25 Précipitation de Mo, C abondante, sur le joint de 37°.

Figure 1.26 Traces de déchaussement des précipités de Mo,C formés a la suite du traitement de
carburation 2 1650 K, pour C, = 140 ppm at. .
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notre laboratoire. L'appareil permet la diffraction de rayons X rasants sur 1'échantillon
soumis a des rotations et inclinaisons selon quatre axes, ce qui donne la possibilité de
récolter les pics de diffraction provenant de toutes les familles de plans atomiques de phases
texturées dans une faible épaisseur. Le spectre de diffraction typique acquis sur une surface
comportant les précipités visibles au MEB est présenté sur la figure 1.27. Ces précipités ont
été€ identifiés comme étant des carbures de molybdéne de structure hexagonale (Mo,C),
répertoriés dans la fiche JCPDS 35-787.

1.3.6 BILAN

A T'aide des méthodes expérimentales dont nous avons disposé, il ne nous était pas
possible de mesurer la ségrégation d'équilibre du carbone aux joints de grains de
molybdéne, car le carbone ségrege trés facilement pendant le refroidissement a partir des
hautes températures. Afin d'éviter la ségrégation hors équilibre, une trempe avec une vitesse
de l'ordre de plusieurs centaines de degrés par seconde est nécessaire. Pour interpréter nos
résultats de mesures de concentration intergranulaire en carbone, nous avons ét€ amenés a
estimer l'enrichissement intergranulaire pendant le refroidissement a 1'aide d'un modele
simple.

En ce qui concerne la ségrégation d'équilibre, parmi les modeles de ségrégation testés,
celui de Fowler (E1 = 1,3 eV et w = 0,4 eV) reproduit le mieux les concentrations mesurées
expérimentalement, ce qui signifie qu'il y a des interactions entre les atomes de soluté
ségrégés. Au passage, on peut remarquer que, pour une concentration en volume inférieure &
8,8-10-3, la concentration intergranulaire d'équilibre en carbone est inférieure 4 0,08 (limite
de détection, pour nos conditions expérimentales, cf. § 1.3) dés que la température dépasse
2200 K. Cette remarque sera utile dans la discussion du chapitre 6.

Les valeurs assez élevées des limites de détection de la concentration en volume et de la
concentration intergranulaire du carbone dans le molybdéne n'ont pas permis d'examiner la
ségrégation pour les faibles teneurs volumiques en carbone. Or, ces données auraient permis
un ajustement fiable des parametres des modeles de ségrégation et peut-&tre de départager
nettement les modeles de ségrégation pour le systeme étudié.

Nous avons vérifié€ qu'il est possible de préparer des échantillons soit parfaitement
purifiés, soit carburés et exempts de précipités intergranulaires, avec différentes
concentrations de carbone ségrégé soit encore contenant au joint simultanément du carbone
sous forme de précipités Mo,C et a I'état de ségrégation. Ceci est important pour la suite de
notre étude expérimentale (cf. chapitre 2 et 5).
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Figure 1.27 Spectre de diffraction des rayons X mesuré sur la surface d'un joint couverte des
précipités MoC.






CHAPITRE 2






COMPORTEMENT MECANIQUE DES
JOINTS DE GRAINS DU MOLYBDENE
PURS OU DOPES EN CARBONE

Les données de la bibliographie suggérent que la fragilité des joints de grains du
molybdeéne pur puisse étre diminuée ou méme éliminée par la présence de carbone dans le
matériau (cf. introduction). Afin de déterminer 1'évolution de la cohésion mécanique des
joints de grains en fonction de la teneur en carbone, 1'utilisation des bicristaux s'impose. Les
essais mécaniques effectués sur des bicristaux dont le joint de grains est convenablement
orienté par rapport a la sollicitation permettent de diminuer le risque de rupture mixte
(intergranulaire et par clivage). En favorisant ainsi la rupture intergranulaire, on peut estimer
directement la résistance a la rupture du joint examiné. A ce jour, il n'existe que des études
[17, 18] de la fragilité des bicristaux de molybdéne comportant des précipités
intergranulaires visibles au MEB ; elles confirment I'hypothése du renforcement des joints
par le carbone. A notre connaissance, l'influence de la ségrégation seule du carbone aux
joints de grains du molybdéne sur leur résistance mécanique n'a pas encore été étudiée a
l'aide de bicristaux.

Pour cette raison, nous nous sommes intéressés plus particuli€rement au
comportement mécanique des joints de grains avec une ségrégation de carbone, en effectuant
notre étude sur des bicristaux orientés. Nos échantillons contenaient soit un joint de flexion
autour de I'axe <100>, de désorientation 7°, 14°, 32° ou 37°, soit un joint "quelconque” de
32° de flexion et de 10° de torsion autour du méme axe. Les traitements de purification
poussée (§ 1.2.1) et le dopage contrdlé (§ 1.2.2), appliqués aux échantillons bicristallins,
permettent de faire varier la concentration intergranulaire du carbone ségrégé C; entre O (joint
pur) et la valeur correspondant a la saturation des joints (évaluée a 0,9 en supposant que le
carbone intergranulaire est contenu dans deux couches atomiques, cf. § 1.3.2). En méme
temps, les traitements précédents assurent l'absence d'autres impuretés comme oxygene,
azote, hydrogene. Disposant de quelques échantillons ol une précipitation intergranulaire
visible au MEB s'est produite pendant le refroidissement, nous avons aussi déterminé la
résistance des mémes joints de grains couverts de carbures. La comparaison du
comportement des joints purs et de ceux ot du carbone a ségrégé a ét€ aussi effectuée a des
températures d'essais différentes, afin de déterminer 1'influence de la ségrégation de cet
€lément sur la température de transition fragile - ductile, pour chaque joint.
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Figure 2.1 Dispositif pour l'essai de flexion a 4 appuis.
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2.1 CONDITIONS DES ESSAIS

Les essais mécaniques les mieux adaptés pour mesurer la résistance des matériaux
fragiles sont les essais de flexion qui, de plus, sont les seuls envisageables pour des
échantillons de faibles dimensions. Dans ces essais, la charge appliquée se manif este.par un
moment fléchissant, qui présente un maximum dans un plan de section de I'échantillon
(flexion 3 points) ou est maximal sur une faible largeur par rapport a la taille de 1'échantillon
(flexion 4 points, figure 2.1). Bien que le premier mode de flexion soit a priori préférable
pour que la sollicitation maximale se produise dans le plan du joint de grains, le
positionnement précis du joint d'un bicristal sous le poingon mobile (c'est a dire dans le plan
de moment fléchissant maximal) est trés difficile, car le joint n'est pas forcément situé au
milieu du bicristal. Le positionnement de 1'échantillon dans l'essai de flexion 4 points peut se
faire avec plus de souplesse et les parties monocristallines qui subissent le moment maximal
sont relativement peu importantes si la distance a entre les deux arétes du poingon mobile est
faible (dans notre dispositif, elle vaut 0,98 mm, cf. figure 2.1).

La préparation des échantillons pour les essais de flexion consistait a leur donner la
forme de paraliélépipedes, en polissant leurs faces avec du papier abrasif. Lors des essais,
I'axe de flexion mécanique est contenu dans le plan du joint et perpendiculaire & 1'axe
cnstallographique commun aux deux grains (figure 2.2). Nous avons choisi d'effectuer tous
les essais 4 la méme vitesse de déplacement du poingon mobile, soit & 8- 104 mm/s. Afin de
déterminer les températures de transition, les essais ont €té réalisés 4 température ambiante,
ou dans un mélange d'azote liquide et d'alcool éthylique permettant de faire varier la
température entre 77 et 300 K, en fonction de la quantité d'alcool ajouté.

Nous avons observé trois types de courbes donnant la force appliquée en fonction du
déplacement de traverse de la machine, qui provoque le fléchissement de 1'échantilion f
(figures 2.3.a a 2.3.c). Ce fléchissement peut étre recalculé en termes de déformation
maximale, pour la géométrie de 1'échantillon présentée sur la figure 2.4.a, selon la formule

suivante :
h
€=—
2R
avec h : épaisseur del'échantillon
R : rayon de courbure de la fibre neutre, exprimé comme suit :

j—lh(lﬁ —a2)+J1—16-h2 (2 ~a2)2 _f(2h- f)(;lg(L2 —a2 +4(h —f)2)2 +(h—1)2(a? —hz))

R-=
2f(2h ~f)
avec L : distance entre deux appuis fixes
a : distance entre deux arétes du poingon mobile

f : déplacement de I'appui mobile pendant I'essai
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force appliquée
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axe de flexion mécanique

Figure 2.2 Positionnement de 1'échantillon bicristallin dans le dispositif de flexion.
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Figure 2.3 Enregistrements typiques au cours d'essais de flexion 4 points
sur des échantillons bicristallins
a.typel - comportement fragile
b. type II - comportement intermédiaire
c. typeIll - comportement ductile



-92 -

Figure 2.4.a Géométrie de I'échantillon fléchi.

Figure 2.4.b Forme d'un échantillon bicristallin de molybdéne apres une déformation
plastique de 'ordre de 15 %, grossissement 9x.



Les courbes enregistrées résultent d'une superposition du comportement du matériau et du
déplacement de I'échantillon lors de sa mise en place au début de l'essai, qu'il n'est pas
possible de déterminer. Pour la courbe de type I, montrée sur la figure 2.3.a, apparemment
sans déformation plastique, le fléchissement théorique de 1'échantillon calculé, f)our le
module d'Young du molybdeéne (3,35-1011Pa), est largement inférieur au fléchissement
enregistré. La différence entre la fleche enregistrée et la fleche correspondant a la
déformation élastique peut résulter de la mise en charge de 1'échantillon et d'une éventuelle
déformation plastique microscopique au cours de 1'essai. Pour ce type de comportement, la
rupture survient toujours au joint de grains. Lorsqu'une déformation plastique
macroscopique, mais faible (typiquement 0,1 %), est enregistrée pendant 1'essai, figure
2.3.b, la rupture est le plus souvent intergranulaire, parfois mixte (clivage - intergranulaire).
Le troisiéme type de comportement, figure 2.3.c, se caractérise par une trés importante
déformation plastique (supérieure & 10%). Dans ce cas-1a, I'endommagement de 1'échantillon
survient par son cisaillement entre les appuis. Ainsi, la rupture, si elle se produit, est-elle
transgranulaire (clivage) ; le plus fréquemment, les essais ont été arrétés avant la rupture, car
I'enfoncement trop important du poingon mobile dans le support fixe risquait d'endommager
le montage. Quand la déformation plastique est voisine de 15 %, 1'échantillon a la forme
présentée sur la figure 2.4.b.

Afin d'estimer la contrainte & la rupture, dans le cas d'un comportement fragile
(comme sur la figure 2.3.a ou dans la limite d'une trés faible déformation plastique comme
sur la figure 2.3.b), I'échantillon est considéré comme une poutre soumise & une charge
ponctuelle se déformant élastiquement. Supposant que 1'élancement de 1'échantillon est
suffisamment grand, on peut négliger la contrainte transversale en considérant que chaque
section de 1'échantillon est soumise uniquement a une contrainte normale. Ainsi, la tension
maximale au joint de grain, a la rupture, peut étre calculée selon l'expression suivante :

15 2L 2.1)
Sh
avec P : force imposée par la machine d'essai, a la rupture
L distance entre deux appuis fixes
a distance entre deux arétes de 1'appui mobile
h : épaisseur de I'échantillon
S surface du joint

Dans le cas ol une déformation plastique modérée précede la rupture, on peut
supposer que la résistance a la traction de la partie inférieure de 'échantilion détermine son
comportement mécanique. Il serait ainsi possible d'évaluer la contrainte normale au joint a la
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Figure 2.5 Déformation plastique 2 la rupture ou maximale enregistrée
(symbolisée par ), au cours de l'essai de flexion 4 points
effectué a 300 K, pour les joints de grains de flexion de
différentes désorientations et un joint quelconque a I'état pur.
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rupture a partir de cette déformation plastique, 2 I'aide des courbes contrainte - déformation
obtenues lors d'essais de traction de monocristaux de molybdéne [53]. Toutefois, pour la
majorit€ de nos échantillons se déformant plastiquement, la rupture n'était pas atteinte et
donc la déformation a la rupture n'était pas connue. De plus, I'observation du changement de
forme des échantillons, pendant l'essai, nous fait penser qu'au cours d'un tel essai, le mode
de sollicitation passe de la flexion & un cisaillement sous les appuis. Ainsi, a la rupture, ce
n'est pas la résistance a la traction, mais la résistance au cisaillement qui aurait été atteinte.

2.2 RESULTATS EXPERIMENTAUX

2.2.1 JOINTS DE GRAINS PURIFIES

Afin de distinguer le role propre du carbone sur la cohésion mécanique des joints de
grains, indépendamment de son action sur les autres impuretés qui peuvent €tre présentes
aux joints, nous avons tenu & déterminer la résistance de joints exempts dimpuretés dans la
mesure du possible. La purification compléte du molybdéne est généralement considérée
comme difficile & réaliser. Les traitements de purification décrits dans la bibliographie [3] et
ceux utilisés par nos prédécesseurs dans notre laboratoire [4, 26, 54] consistaient a faire des
recuits dans l'ultra vide et dans I'hydrogéne sec ou humide. Le recuit sous vide diminue la
teneur en oxygeéne dans le molybdene (§ 1.1.2), et le recuit sous hydrogéne humide a un
faible effet décarburant (§ 1.1.2). Pour de basses teneurs initiales en carbone et oxygene,
leurs concentrations apres ces traitements étaient négligeables (au-dessous de 1 ppm at.), ce
qui laissait croire que les recuits précédents conduisaient & une purification efficace du
molybdéne. La fragilité intergranulaire des bicristaux ainsi traités, avec les joints de flexion
autour de <100> de désorientation de quelques degrés était alors considérée comme une

propriété intrinseque de ces joints, a température ambiante [3, 4].

Comportement a la température ambiante

Le traitement de purification que nous avons choisi, consistant a maintenir les
échantillons 2 haute température sous oxygeéne et ensuite sous vide conduit & un
comportement ductile des bicristaux contenant des joints de désorientations 7° et 14° (figure
2.5), lorsqu'ils sont sollicit€s dans les mémes conditions (température, vitesse de
déformation). Leur ductilité est équivalente a celle d'un monocristal de molybdéne. Les
enregistrements du fléchissement de ces bicristaux en fonction de la force appliquée sont du
type III (figure 2.3.c). En comparaison avec ces joints, la déformation plastique de
bicristaux contenant un joint de flexion de forte désorientation (32°, 37°) ou un joint
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Figure 2.6 Relation entre la déformation plastique a la rupture et la température
d'essai, pour le bicristal contenant le joint de flexion de 14° autour de

'axe <100> a I'état pur.
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quelconque est treés faible : les courbes force appliquée - déplacement de traverse
correspondantes sont du type II (figure 2.3.b).

Bien que, par spectrométrie Auger, il ne soit pas possible de mettre en €vidence la

ségrégation d'hydrogene aux joints de grains, nous supposons que cet €lément est
responsable du comportement fragile des joints de grains qui, exempts d'hydrogéne, ne sont
pas particuli¢rement fragiles, comme les joints de faible désorientation. Par contre, pour les
joints de fortes désorientations ou des joints quelconques, on peut parler de fragilité
intergranulaire intrinséque a 'ambiante.
Pour vérifier cette hypothese, sur quelques bicristaux purifi€s au préalable sous oxygene et
sous vide (§ 1.2.1), nous avons effectué€ un deuxiéme traitement : un recuit sous vide, puis
sous hydrogene, comme l'indique la référence [4]. Le comportement des joints de
désorientation de 7° et 14° est treés représentatif : apreés le premier traitement (§ 1.1.1), les
échantillons manifestent plus de 10% de déformation plastique (cf. figure 2.5) ; aprés le
deuxie¢me traitement (suivant le premier), ils deviennent fragiles : leur déformation plastique
est proche du zéro. Le bicristal avec le joint de 37°, subissant le méme double traitement,
rompt de maniére intergranulaire sans aucune déformation plastique (courbe de type I, figure
2.3.a). De plus sa contrainte de rupture (50 MPa) est presque dix fois inférieure a celle qui
était mesurée apres la purification sous oxygene et sous vide (480 MPa), s'approchant ainsi
du résultat de Brosse et coll. (~100 MPa) [4]. Comme 'hydrogene est le seul élément qui,
au cours de ce deuxie¢me traitement, ait pu pénétrer dans le réseau du molybdéne, on le
soupconne d'étre & 1'origine de la fragilité intergranulaire ou de son aggravation.

Comportement en dessous de la température ambiante

Pour le joint de 14°, les essais de flexion en-dessous de 300 K montrent une chute de
sa ductilité entre 300 K et 210 K : 1a déformation 2 la rupture passe d'une valeur supérieure a
12 % a4 0 % (figure 2.6), la forme des enregistrements passe du type III (figure 2.3.c) au
type II (figure 2.3.b) puis au type I (figure 2.3.a). Les joints de désorientation 32° et 37° et e
joint quelconque sont aussi complétement fragiles a 210 K : a cette température, les
enregistrements force - déplacement sont du type I (figure 2.3.a). Pour ces joints, on peut
présumer qu'une ductilité se manifeste a partir d'une température supérieure a 300 K, de
sorte que leurs températures de transition fragile / ductile sont plus élevées que celle du joint
de 14°. Pour tous les joints purs, dont la rupture s'est produite au cours d'essais de flexion,
les surfaces de la rupture sont du type intergranulaire et ont un aspect lisse et brillant (figure
1.21).
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Figure 2.7 Déformation plastique 2 la rupture ou maximale enregistrée
(symbolisée par 1 ), au cours de l'essai de flexion 4 points
effectué a 300 K, pour les joints de grains de flexion de
différentes désorientations et un joint quelconque avec :
B : ]a concentration intergranulaire de carbone ségrégé C;=0,3
A : la concentration intergranulaire de carbone ségrégé Cj= 0,9



2.2.2 JOINTS DE GRAINS AVEC UNE SEGREGATION DE CARBONE

Du fait de la quantité limitée des échantillons dont nous avons disposé€, nous avons d
nous restreindre & deux concentrations intergranulaires en carbone, afin de tester l'influence
du carbone ségrégé sur la cohésion des joints de grains. Le choix s'est port€ d'une part sur
la plus faible concentration mesurée sur des échantillons carburés (valeur conventionnelle C;
= 0,3, en supposant une ségrégation sur une couche, cf. § 1.3) et d'autre part sur la
concentration intergmnulaire la plus importante avant que les précipités ne soient visibles au
MEB (valeur conventionnelle C; = 0,9, en supposant une ségrégation sur une couche de
chaque c6t€ du plan du joint, cf. § 1.3)

Comportement a la température ambiante

Pour les bicristaux contenant un joint de faible désorientation (7° ou 14°), leur ductilité,
déja tres importante a ['état pur, n'est pratiquement pas modifiée par la ségrégation de
carbone (figure 2.7). Un accroissement trés significatif de la déformation plastique est
observé pour le bicristal contenant le joint quelconque lorsque du carbone y ségrége : le
bicristal en question devient encore plus ductile qu'un monocristal pur ou qu'un échantillon
avec un joint de faible désorientation. Les bicristaux contenant un joint de forte
désorientation (32° ou37°) avec ségrégation du carbone deviennent légérement plus ductiles
que les mémes bicristaux a 1'état pur (figures 2.5 et 2.7).

Une comparaison entre les contraintes a la rupture, a 300 K, des bicristaux avec une
ségrégation intergranulaire du carbone d'une part et des bicristaux purs d'autre part n'est
possible que pour ceux de désorientation de 32° et 37°, dont la faible déformation plastique a
la rupture permet 1'utilisation de la formule (2.1). Les résultats présentés dans le tableau 2.1
indiquent que le carbone ségrégé n'améliore pas seulement les propriétés plastiques, mais
augmente aussi la résistance a la rupture de ces joints de grains.

A cette température, nous n'avons pas observé de différences de comportement selon
que la concentration en carbone ségrégé est plus ou moins importante.

Pour tous les bicristaux avec une ségrégation de carbone, sollicités a 300 K, les
enregistrements de la force appliquée en fonction du déplacement de traverse sont du type II
(déformation de l'ordre de quelques dixiemes de %) ou III (déformation d'une dizaine de %)
(figures 2.3.b et 2.3.¢).
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Contrainte & la rupture 2 300 K [MPa]
bicristal avec un joint état purifié ségrégation de carbone
de flexion de pour C;=0,3
32° 370 620
37 ’ 480 630
32° + 10° de torsion 630 > 780
Tableau 2.1
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Figure 2.8 Contrainte 2 la rupture a 77 K des échantillons bicristallins selon leur I'état :

O pur :
B avec ségrégation intergranulaire de carbone C;= 0,3
A avec les joints saturés en carbone ségrégé C;=0,9
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Comportement en dessous de la température ambiante

Pour les essais de flexion effectués a 77 K (figure 2.8), ol il n'y a pas de déformation
plastique avant la rupture quelles que soient la désorientation et la concentratiorll
intergranulaire en carbone, la contrainte a la rupture peut étre calculée selon l'expression
(2.1). Pour les trois joints examinés (7°, 14° et 32°), une ségrégation modérée de carbone (C;
= 0,3) entraine un doublement de la contrainte de rupture par rapport a celle des joints purs.
L'augmentation de la teneur en carbone ségrégé jusqu'a la saturation des joints (Cj = 0,9) est
un peu moins bénéfique pour la cohésion des joints.

A basse température, une ségrégation modérée de carbone (C; = 0,3) sur le joint de
désorientation 14° améliore la ductilité et repousse la température de transition de 250 K &
200 K (figure 2.9.a). Par contre le comportement du bicristal avec le joint de 14° saturé en
carbone (Cj =0,9) est semblable a celui du bicristal purifié. Le bicristal contenant le joint de
14° avec une ségrégation modérée de carbone sollicité aux alentours de 200 K, pouvant
supporter une déformation plastique de quelques %, présente la rupture mixte (clivage et
intergranulaire).

La ségrégation du carbone au joint de 32° augmente légérement la microductilité a 300 K et
amene une microductilité méme 4 210K, ot le joint pur est déja fragile, ce qui fait supposer
que la transition ductile / fragile de ce joint avec une ségrégation modérée a lieu & une
tempcrature plus basse que celle du joint pur (figure 2.9.b).

Les résultats concernant le joint de 37° a 1'état pur ou avec une ségrégation de carbone (figure
2.9.¢) nous font supposer que les températures de transition sont plus élevées que dans le
cas d'autres joints examinés, mais I'existence d'une ségrégation modérée de carbone au joint

amé¢hore la ductilité au voisinage de 300 K.

En conclusion, nous sommes tentés de dire qu'une ségrégation de carbone forte
(C; = 0,9) ou modérée (C; = 0,3) diminue la température de transition ductile / fragile. Elle
peut augmenter considérablement la cohésion des joints de grains par rapport a celle des
Jjoints purs, comme c'est le cas pour le joint quelconque examiné, ou avoir un effet
négligeable sur la cohésion mécanique, comme nous 1'avons vu pour les joints de flexion
étudiés.
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Figure 2.9 Relation entre la déformation plastique 2 la rupture ou maximale
enregistrée (symbolisée par ) et la température d'essai, pour les
bicristaux containant le joint :

a : de flexion de 14° autour de 1'axe <100>
b : de flexion de 32° autour de I'axe <100>
¢ : de flexion de 37° autour de l'axe <100>

selon leur I'état :
O purifié
B avec la ségrégation intergranulaire de carbone Cj = 0,3
or e
o

A avec la ségrégation intergranulaire de carbone Cj =0,9
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2.2.3 JOINTS DE GRAINS AVEC DES CARBURES

A la température de l'azote liquide, 'existence de précipités au joint de désorientation
de 32° n'a pas d'effet sur la cohésion de ce joint par rapport & sa cohésion a I'état pur (fi gure
2.10). Par contre, le joint de 7° couvert de précipités est Iégerement moins résistant que le
méme joint a I'état pur (figure 2.10). Ce comportement presque identique des joints purs ou
contenant des précipités a été retrouvé aussi pour les joints de désorientation 14° et 32°,
sollicités vers 200K. A la température ambiante, nous disposions des résultats des essais de
flexion pour le joint de désorientation de 37° et le joint quelconque ( de flexion 32° et de
torsion 10°) couverts de précipités (figure 2.11). Ainsi, on peut constater l'action nocive des
carbures sur la résistance a la rupture de ces joints, encore plus prononcée que sur les joints
de7°etde32°a77K.

2.3 DISCUSSION DES RESULTATS

I1 nous semble que la différence majeure entre les résultats que nous venons de
présenter et ceux de la bibliographie est le niveau de pureté du matériau soumis au traitement
de carburation et, par conséquent, 1'état de référence pour les propriétés du matériau carburé.
En se basant sur les conditions expérimentales décrites dans les études précédentes, nous
soupconnons que, dans le matériau de départ (avant de commencer la carburation), les
quantités d'oxygene restant de 1'état brut [14, 17] ou d'hydrogéne venant des traitements
ultérieurs [3] n'étaient pas négligeables. Or, la présence d'hydrogeéne est a prendre en
considération : nous avons ét€ amenés a fournir une preuve expérimentale de son action
nocive sur la cohésion intergranulaire (§ 2.2.1). En ce qui concerne 'oxygene, le matériau
de départ des études précédentes en contenait des quantités importantes, comme 36 ppm at.
[3] ou 120 ppm at. [14]. Or, cet élément méme en tres faible quantité (1 ppm at.) est réputé
provoquer la fragilité intergranulaire du molybdéne [26]. Ainsi, le matériau de départ,
considéré comme référence, €tait-il pollué en €léments fragilisants.

Dans beaucoup de travaux publiés (par exemple [14]), la procédure expérimentale
consistait a introduire dans le volume une quantité de carbone de plus en plus importante, en
espérant déterminer ainsi le role propre du carbone sur les propriétés mécaniques du
molybdene. Toutefois, en présence d'oxygene ou d'hydrogeéne, on ne peut conclure que sur
l'effet du carbone sur ces éléments fragilisants : l‘augmentation de la teneur de carbone a
pour effet la neutralisation croissante de ces €éléments (par exemple la diminution de la
ségrégation de l'oxygeéne [10]), ce qui se traduit par l'amélioration de la ductilité du
molybdeéne.
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Figure 2.10 Contrainte a la rupture a2 77 K des échantillons bicristallins selon leur état :

O pur
B avec des carbures au joint de grains
B avec ségrégation intergranulaire de carbone Cj = 0,3
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Figure 2.11 Contrainte 4 la rupture & 300 K des échantillons bicristallins selon leur état :

O pur
B avec des carbures au joint de grains
B avec ségrégation intergranulaire de carbone C; =03
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Grice a notre traitement de purification, nous pouvons nous prononcer sur le role
propre du carbone sur la cohésion des joints de grains du molybdéne.
D'apres nos résultats, les bicristaux examinés contenant un joint de flexion autour de 1'axe
[100] ont une température de transition fragile - ductile dépendant de la désorientation : elle
se situe au-dessous de la température ambiante pour les joints de faibles désorientations et
dépasse la température ambiante pour les autres joints (c'est €également le cas du joint
quelconque étudié).
Quand les joints de grains contiennent du carbone en état de ségrégation, cette température de
transition est repoussée vers des valeurs plus basses. Pour les joints de faibles
désorientations, ceci n'a pas d'influence sur leur comportement mécanique a 'ambiante. Les
joints de fortes désorientations gagnent un peu de ductilité & 300 K . La diminution de la
température de transition du bicristal contenant un joint quelconque semble étre plus
importante que celle relative aux joints de flexion de fortes désorientations, car sa ductilité a
I'ambiante augmente de fagon considérable.
La précipitation du carbone aux joints est généralement néfaste, sans provoquer pour autant
une chute importante de la cohésion des joints examinés. A la température ambiante, elle
reste plus importante que celle des joints avec une ségrégation d'oxygéne [26] ou une
précipitation d'oxydes [7] ou celle des joints contenant de I'hydrogéne, comme nous 1'avons
montré (§ 2.2.1).






CHAPITRE 3
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SIMULATIONS DES STRUCTURES
ATOMIQUES DES JOINTS DE GRAINS
DU MOLYBDENE, A L'AIDE DE
POTENTIELS A N CORPS

3.1 POTENTIELS INTERATOMIQUES A N CORPS

Jusqu'au début des années 80, la majorité des simulations des structures atomiques et
des propriétés des matériaux se fondait sur les potentiels de paires [55]. Pour cette famille de
potentiels, 1'énergie totale du systtme ne dépend que des distances entre atomes. Les
potentiels de paires reproduisent bien surtout les interactions a courte distance qui
conditionnent certaines propriétés de joints de grains. Grace a cette caractéristique, les
potentiels de paires ont quelques succes a leur actif. En ce qui concerne les structures des
joints de grains, ils ont prédit la faible largeur des joints et 1'existence des motifs structuraux
constituant les joints [27, 56]. Ceci a été démontré expérimentalement par des observations a
l'aide de microscope a haute résolution [57, 58]. De méme, leurs prédictions des coefficients
de diffusion intergranulaire sont en accord avec les données expérimentales [59]. Les
simulations statiques des défauts cristallins & 1'aide de potentiels de paires ne nécessitent que
des ordinateurs de moyenne puissance. Toutefois ils ont trois inconvénients principaux :

* On ne peut pas obtenir en méme temps les valeurs correctes de 1'énergie de cohésion
et de l'enthalpie de formation d'une lacune. Un potentiel dont les paramétres sont ajustés sur
I'énergie de cohésion donne une valeur théorique pour 1'enthalpie de formation d'une lacune
environ deux fois plus élevée que la valeur expérimentale. Il en résulte une grande
imprécision du niveau absolu de I'énergie des joints de grains.

*+ Pour les cristaux cubiques isotropes, les potentiels de paires ne reproduisent au
maximum que deux constantes €lastiques sur trois indépendantes, la pression de Cauchy
étant par principe égale a z€éro. Pour les simulations dela ségrégation ot les structures de
joints de grains doivent accommoder des impuretés de tailles différentes, il est important de
disposer d'un potentiel reproduisant fide¢lement les constantes €lastiques.
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ees ] es relaxations des couches atomiques au voisinage des surfaces libres
perpendiculairement a celles-ci ne sont pas conformes aux observations expérimentales (cf.
§ 3.2.3).

A partir du début des années 80, des potentiels atomiques 2 n corps ont été développés
pour modéliser des structures ou propriétés d'alliages métalliques [28, 60, 61]. Ces
potentiels se caractérisent par un grand nombre de parametres qu'il faut ajuster sur les
données expérimentales, ce qui permet d'éliminer certains défauts inhérents aux potentiels de
paires. Mais il n'y a pas que le nombre de parametres qui détermine la qualité d'un potentiel.
L'avantage déterminant des potentiels a n corps est qu'ils s'appuient sur des fondements
physiques sérieux : cecl permet notamment de mieux comprendre les liens existants entre les
propriétés physiques, chimiques, le comportement mécanique etc.

3.1.1 PRINCIPES PHYSIQUES

La définition de 1'énergie de 1'état fondamental de 'équation de Schrodinger comme
une fonctionnelle de la densité électronique [62] a donné les fondements de la théorie du
"milieu effectif”. Dans cette théorie, un atome immergé dans un environnement métallique
n'est pas sensible aux détails de la structure des atomes 1'entourant, a cause de l'effet d'écran
caractéristique des systemes métalliques. 11 suffit ainsi de décrire le milieu dans lequel se
trouve l'atome sans entrer dans les détails du vrai solide ou de la vraie surface. Dans la
théorie du milieu effectif, I'environnement de 'atome est formé par un gaz électronique
homogene (appel€ par certains auteurs milieu-hote). Ainsi, 1'énergie de cohésion d'un atome
dans un solide est égale a son énergie d'immersion dans un gaz électronique homogeéne.
Cette énergie peut étre calculée, une fois pour toutes, a partir de 'approximation de la densité
locale.

Le modele du milieu-hdte représente bien le phénomeéne d'échange des électrons de
valence entre atomes (mobilité des électrons de valence) dans les métaux. I1 suffit d'un seul
parameétre pour décrire le gaz €lectronique homogene: sa densité. Ainsi l'environnement d'un
atome est représenté par un seul parameétre.

Dans la théorie de la fonctionnelle de densité, pour les systémes métalliques composés
de plusieurs atomes interagissant entre eux, I'énergie de cohésion de ce type de systtme peut
étre calculée a partir de la densité €lectronique totale du syst¢me. Grace aux propriétés
variationnelles de 1'énergie totale comme fonctionnelle de la densité électronique la différence
entre la densité du systéme réel et la densité€ de 1'état fondamental permet de calculer 'écart
entre les énergies totales. 11 suffit d'attribuer a la densité électronique de 1'état fondamental
un "bon facteur correcteur" pour pouvoir estimer 1'énergie totale du systéme. La correction
de la densité €lectronique donnée par la théorie du milieu effectif vient du fait qu'un atome
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immergé dans un gaz électronique homogene induit des changements de densité de ce gaz et
provoque la création d'un potentiel électrostatique.

Densité électronique d'un systéme d'atomes

Pour un systéme d'atomes, la densité électronique est supposée €tre la somme des

densités induites par chaque atome du systeme :

P=ZApi

La densité électronique p; au centre géométrique de I'atome i dépend de son voisinage
c'est a dire de la position de chaque voisin. Dans la théorie du milieu effectif, on définit p;
comme étant la moyenne des densités provenant des autres atomes du systeme:

i =P = ) Ap;

J=1

Cette densité moyenne est calculée autour de 1'atome 1 dans une région délimitée par
une sphere qui doit étre neutre. On peut calculer son rayon en supposant qu'a l'intérieur, la
charge du noyau et la somme de la densité de son gaz électronique et de la densité provenant
des atomes voisins s'équilibrent. Pour les atomes du volume, la zone de calcul peut &tre
assimilée a la cellule de Wigner-Seitz (pour les atomes de surface, la cellule en question est
infiniment grande et son utilisation impossible). Cette démarche exige une parfaite symétrie
sphérique. On ne peut donc pas prendre en compte la dépendance directionnelle de la
densité, qui existe par exemple dans les métaux de transition.

Dans le domaine des densités caractéristiques des systtmes métalliques, on obtient une
bonne approximation de la densité électronique si on prend une relation exponentielle liant
cette grandeur et le rayon de la sphere:

p(5) = po exp [ -N(%-T) ] (.1
avec p(r;) : densité dans la sphére de rayon rg
M : parametre qui dépend du nombre atomique de 1'atome considéré

Iyo» Po - parametres de la fonction de densité

Le parametre caractéristique de 1'environnement d'un atome (densité d'immersion p)

est fourni par 1'équation (3.1) prenant pour 15 le rayon de neutralité (rayon de Wigner-Seitz).






-115-

Energie de cohésion
L'énergie de cohésion d'un systéme de m atomes s'écrit :

EC = EtOt - In'Eat

avec E;,, : énergie totale du systtme
E®* : ¢énergie d'un atome libre

Dans la théorie du milieu effectif, on calcule cette énergie de cohésion comme une

somme de trois termes:
m
Ec = Y Fci(fi)+ Eas +Eq (3.2)
i
avec Fc : fonction de cohésion
Eas : énergie de recouvrement des spheres atomiques
Ea : énergie d'un électron

Expliquons maintenant ces trois termes de mani¢re sans doute simpliste :
Fonction de cohésion

On définit la fonction de cohésion comme 1'énergie nécessaire a I'immersion d'un

atome dans un gaz électronique :
Fe(® - E'P) - () ' p

ER (p) est 'énergie d'immersion dans un gaz homogene. C'est la différence entre 1'énergie
du systeme contenant un atome immergé dans un gaz homogene et la somme de 1'énergie de

ce gaz et de I'énergie de I'atome libre.
Le produit a(p)-p résulte de l'interaction électrostatique entre la charge associée a

l'atome dans la sphére et les charges électroniques de ses voisins (modifiées par I'immersion
de l'atome). La quantité a s'exprime comme l'intégrale du potentiel électrostatique induit par

I'atome immergé, dans la sphére neutre s :
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Figure 3.1 Fonctions de cohésion pour les métaux de transition 3d [63].



- 117 -

a = qu)(r) &r

8o

Chaque élément chimique a sa propre fonction de cohésion Fc(p) indépendante de la
configuration du systéme. Jacobsen, Norskov et Puska [63] ont donné les valeurs des
fonctions Fc pour un certain nombre de métaux de transition (figure 3.1). Dans le domaine
de faible densité, la décroissance de la fonction Fc¢ est provoquée par 'hybridation entre les
états atomiques et les états du gaz électronique. A partir d'une certaine densité, 1'interaction
entre les états atomiques et le gaz électronique devient répulsive. C'est pourquoi, chaque
fonction de cohésion FC = f(p) présenté sur la figure 3.1 posseéde un minimum qui ne

dépend que de la nature (nombre atomique) de l'atome considéré.
Energie de recouvrement

L'énergie de recouvrement, d'origine électrostatique, est aussi appelée €nergie de

correction de sphére atomique :

1
Eng = —EfO(r) p(r) ¢(r) d°r

avec O(r) : fonctionde recouvrement
p(r) : densité électronique totale dans le point r de l'espace
¢(r) : potentiel électrostatique

L'énergie de recouvrement décrit la répulsion électrostatique qui apparait lors du
chevauchement de deux spheres neutres. Cette donnée est trés importante dans la description
des propriétés €lastiques des métaux. Par exemple la constante élastique C44, indépendante
de la fonction de cohésion, est déterminée seulement par 1'énergie électrostatique de

recouvrement.
Energie d'un électron

Cette énergie est d'autant plus importante que I'environnement électrostatique s'éloigne
du modele du gaz homogene. L'énergie d'un électron est définie en termes de densité locale
d'états. Elle dépend d'une part, des densités locales d'états induites par un atome immergé
soit dans un gaz électronique homogene, soit dans un métal réel, et d'autre part des énergies
de Fermi du métal et du gaz. Si l'environnement de l'atome ressemble 2 un nuage d'électrons
libres, comme c'est le cas dans les métaux simples, cette énergie peut étre négligée.
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Figure 3.2 Densité de probabilité de présence d'un électron en fonction de
distance au noyau, pour le molybdéne.
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Figure 3.3 Structure de bande de conduction pour les métaux de transition
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Particularités relatives aux métaux de transition

Dans les métaux simples, 'environnement d'un atome est bien représenté par le gaz
€lectronique homogene. Dans les métaux de transition, la présence de l'orbitale d est &
l'origine de leurs propriétés particuliéres. |

Le maximum de probabilité de présence d'un électon d apparait pour les faibles
distances du noyau ot le potentiel du réseau est fortement attractif. Cette faible largeur de
I'orbitale d par rapport aux distances interatomiques garantit sa stabilité. L'extension de cette
orbitale est faible (~0,5 A) par rapport a l'orbitale s. Ainsi, les électrons d écrantent peu la
charge du noyau. La configuration des états (n+1)s et nd, prenant pour exemple le
molybdéne, est présenté sur la figure 3.2.

La représentation de la structure de bandes, dans l'espace des énergies montre le
chevauchement de la large bande correspondant a I'état (n+1)s et aux €tats s-p de niveaux
inférieurs par l'étroite bande d (figure 3.3). L'interaction entre les bandes s et d est
considérée comme une perturbation qui équivaut a un €élargissement de la bande d. Cette
résonance signifie qu'un €lectron de 'orbitale d peut sauter sur un état quelconque du gaz
électronique l'entourant et vice et versa; ce phénomene est pris en compte dans l'expression
de l'énergie d'un €lectron. Par ailleurs, pour faciliter les calculs, la bande d est souvent
représentée comme une bande de densité d'états constante, cette forme particuliére est bien
rendue par |'approximation des liaisons fortes.

3.1.2 CARACTERES GENERAUX DES POTENTIELS UTILISES DANS
NOTRE ETUDE

L'expression générale (3.2) de 1'énergie de cohésion donnée par la théorie du milieu
effectif est, en pratique, difficilement utilisable. Cette difficulté a ét€ levée pour la premicre
fois, par deux méthodes différentes [28, 60] de représentation des potentiels & n corps,
publiées au méme moment. Bien qu'elles se distinguent par des interprétations physiques
différentes, elles adoptent pour 1'énergie totale une expression a deux termes : 1'un
représentant les interactions a n corps et l'autre étant un potentiel de paires. Il s'agit en fait
d'une formulation simplifiée de 1'équation (3.2). La méthode de 1'atome immergé (EAM -
embedded atom method) développée par Daw et Baskes [60, 61] est plus générale et
s'applique pratiquement a tous les systémes métalliques, tandis que le potentiel a n corps de
Finnis -Sinclair [28] ne s'applique qu'aux métaux de transition. Les parameétres de ces
potentiels sont ajustés sur:

* le parameétre du réseau

* l'énergie de cohésion

* les constantes €lastiques: C11,C12,Casq (pour les réseaux cubiques isotropes)
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* l'enthalpie de formation d'une lacune
Parfois, pour d'autres potentiels, on utilise aussi la différence d'énergie des formes
allotropiques [64].

3.1.2.1 Meéthode de l'atome immergé (EAM)

La simplification apportée par Daw et Baskes [60, 61] par rapport a la théorie du
milieu effectif s'appuie sur un raisonnement que nous résumons Ci-apres.

La solution de 1'équation de Schrodinger donne la densité électronique pour un
potentiel donné et ainsi 1'énergie est une fonctionnelle de ce potentiel. Hohenberg et Kohn
[62] ont démontré que le potentiel est déterminé par la densité €lectronique a une constante
pres : I'énergie est donc une fonctionnelle de la densité.

Pour un milieu comprenant une perturbation (une impureté, une lacune etc.), I'énergie
totale est une fonctionnelle des potentiels du milieu et de la perturbation. Le potentiel du
milieu est déterminé par sa densité électronique, lorsque celui-ci est non perturbé, et celui de
la perturbation est défini par sa position et sa charge. L'énergie du milieu avec une
perturbation est une fonctionnelle de la densité électronique du milieu non perturbé pu(r) et

d'une fonction liée a la nature (Z) et la position (R) de la perturbation [65] :
E = Fzrlen(®)] (33)

C'est une nouvelle définition de 1'énergie qui n'est pas une fonctionnelle de la densité
électronique totale, comme le prévoit le théoreme de Hohenberg et Kohn. La fonctionnelle
F (3.3) est universelle en ce sens qu'elle ne dépend pas de l'interaction entre perturbation
et milieu.

Dans la méthode du quasi-atome de Stott et Zaremba [65], I'énergie d'une impureté est
déterminée par la densité €lectronique du milieu non perturbé, avant que la perturbation y soit
introduite. Selon Norskov [66] ou selon l'approximation de densité uniforme de Stott et
Zaremba [65], 'énergie du défaut ne dépend que de son proche environnement. Dans le cas
d'un milieu non uniforme, 1'énergie de la perturbation peut étre calculée selon (3.3), ot F
est une fonction, si la densité du milieu est prise égale & la densité au point ol se trouve la
perturbation.

Le probléme de la perturbation décrit ci-dessus peut étre trait€ comme celui d'un défaut
dans le jellium, milieu dans lequel les charges ioniques sont réparties uniformément, les
électrons se déplacent librement et les densités des charges négatives et positives se
compensent. Dans cette approximation, Puska et coll. [67] ont calculé les é€nergies
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d'immersion en fonction de la densité du milieu pour tous les atomes appartenant aux trois
premicres rangées de la table de Mendeleiev (entre H et Ar). Ils trouvent deux types de
comportement :

- pour les gaz rares : l'énergie est une fonction linéaire de la densité. Son minimum
correspond 2 la densité zéro. Cette énergie vient des interactions répulsives entre le gaz
électronique et les électrons de l'atome.

- pour les éléments chimiquement actifs : dans le domaine des faibles densités,
l'énergie présente un minimum qui correspond aux énergies de liaison chimique de cet
élément [67], tandis que pour les fortes densités, 1'énergie est une fonction linéaire de ce
parametre. Comme pour les gaz rares, la partie répulsive des interactions a son origine dans
'énergie cinétique d'interaction entre le gaz électronique et les électrons de 1'atome. Lorsque
les électrons du gaz électronique sont transférés vers le niveau de valence de l'atome (F(0)
correspond a l'affinité chimique de l'atome) et lorsque ces électrons supplémentaires sont
"écrantés" (cas des faibles densités) [65], il en résulte des interactions attractives.

De cette comparaison, Baskes et coll. [68] en déduisent que le comportement des
éléments chimiquement actifs ne peut pas étre décrit par les potentiels de paires.

En considérant chaque atome du réseau comme une perturbation immergée dans le
jellium, 'énergie de ce systeme s'éleve & :

m
E = ¥ Fpp) (3-4)
1
avec F : énergie d'immersion de l'atome i (c'est la différence entre 1'énergie d'un
atome dans le gaz €lectronique uniforme et 1'énergie de 1'atome libre)
pi : densité du milieu au point ol se trouve l'atome i
m : nombre d'atomes dans le milieu assimilé au jellium

L'équation (3.4) conduirait & des propriétés irréalistes, car 'approximation du jellium
ne rend pas compte de la distribution des charges dans un solide réel. Méme si on suppose
que les électrons sont libres, les charges positives ne forment pas un fond continu : ainsi, on
ne peut pas se permettre de négliger les interactions électrostatiques. Pour corriger cette
omission, il est nécessaire d'ajouter un terme représentant la répulsion électrostatique a
courte distance. Ainsi 1'énergie totale du syst¢tme composé de m atomes est la somme des
contributions individuelles de chaque atome :

m m-1
1
Etot = E F(p;) + 5 E D(ry;) (3.5)
1 F1

avec F(pj) : fonction de cobésion, assimilée a I'énergie dimmersion
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®(1jj) : potentiel de paires représentant la répulsion €lectrostatique

Tjj : distance entre les atomes i et

En supposant que la densité du milieu au point ol se trouve l'atome i est la somme des

densités €lectroniques des voisins de cet atome, on a:

m-1
Pi = 2 P;j(1ij)

31

I1 s'en suit alors que 1'énergie totale est une fonction des positions atomiques [69].
La méthode de l'atome immergé consiste & déterminer a l'avance la densité
électronique, la répulsion électrostatique et ensuite & chercher la fonction F qui satisfait

I'équation (3.5). Elle a été appliquée & de nombreux cas [70 - 80].

Remarque

I1 est possible d'obtenir des informations sur 1'énergie d'immersion en utilisant
I'équation d'état établie pour les réseaux comprimés ou dilatés. Rose et coll. [81] ont montré
que, pour la majorité des métaux (sans transition de phases), I'énergie potentielle par atome
E(r"S) peut étre représentée au moyen d'une fonction universelle E*(a*) définie ci-dessous.

Si on pose : a =

avec ry° : rayon de la sphere de Wigner-Seitz 2 1'équilibre. Pour les réseaux cubiques

o =3
4N =n
a, le paramétre de 1a maille a I'équilibre.

* a4, ot N est le nombre d'atomes par maille élémentaire et

™® : rayon de la sphere de Wigner-Seitz du réseau en compression ou en dilatation
B : module de compressibilité

Ecoh :  énergie de cohésion pour le paramétre de maille & 1'équilibre (ao),

on peut écrire : E(r™) = EoR . E*(a*)
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Rose et coll. [81] ont proposé une représentation analytique de E*, ainsi qu'une forme
simplifiée de cette fonction :

E = - (l+a )'eXp[fa*]

Il existe de nombreux exemples d'application de la méthode de Rose et coll. [76 - 79,
82 - 86]. Toutefois, sa mise en pratique est difficile si on souhaite prendre en compte un
nombre de voisins supérieur a celui des premiers voisins. De plus les équations d'état
déterminées par Rose et coll. [81] ne se fondent que sur les propriétés mécaniques des
réseaux, sans considérer I'énergie de formation d'une lacune ou 1'énergie de surface.

3.1.2.2 Potentiel & n corps de Finnis et Sinclair

Finnis et Sinclair [28] ont construit leur modele sur les bases de 1'approximation des
liaisons fortes. Cette approximation sert & décrire les bandes d'énergie a partir des états
atomiques. Elle convient pour les électrons des couches d des métaux de transition, mais elle
est peu appropriée aux €lectrons de conduction. Pour calculer 1'énergie de cohésion par
atome, Finnis et Sinclair utilisent un résultat de l'approximation du second moment, qui
présente cette énergie comme une fonction linéaire de la racine carrée du nombre de
coordination atomique. Dans leur modele, 1'énergie totale d'un ensemble de m atomes

s'écrit:
Ewt=Ex+Ep

avec E, : potentiel conventionnel de paires représentant les interactions répulsives
noyau - noyau
Ey : termereprésentant les interactions a n corps de caractére attractif

m
Exy = - AZ f(n;)
1

oll A est une constante positive et n; est une densité locale, somme des contributions des
m-1

VoIsinS n; = zn 3(5;)

J=1
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Les auteurs proposent deux interprétations physiques de n; :
- densité de charge électronique au point i qui est la somme des densités €lectroniques des
voisins [60]. ‘
- densit€ des sites atomiques. Dans ce cas, Ey est une énergie dépendant du volume, comme
dans le modele de Maeda [87].
Dans leur approche, tous les parameétres du potentiel sont ajustés sur les données
expérimentales; ils ne dépendent donc pas des interprétations physiques précédentes.

Dans la représentation de f(n;) de Finnis et Sinclair, le terme nj(rjj) est une fonction
parabolique de la distance rjj et, par analogie avec 1'approximation des liaisons fortes, la

fonction de densité est supposée avoir la forme suivante :
f(n;) = o (3.6)

Pour le potentiel de paires Ep, Finnis et Sinclair ont choisi un polynéme du 5-¢me
degré. Ils ont appliqué leur méthode a des métaux de transition de structure cubique centrée :
fer, métaux appartenant au groupe VB (V, Nb, Ta) ou au groupe VIg (Cr, Mo, W).

Nous allons discuter de la validité du potentiel que Finnis et Sinclair ont proposé pour
le molybdéne, en comparant avec les données expérimentales certaines proprié€tés prédites
d'une part par ce potentiel et d'autre part par d'autres potentiels (cf. paragraphe 3.2.3).

32 PARAMETRAGE D'UN POTENTIEL INTERATOMIQUE
POUR LE MOLYBDENE, BASE SUR LA METHODE DE
L'ATOME IMMERGE

3.2.1 EQUATIONS UTILISEES

La volonté de donner plus de fondements physiques au potentiel Mo-Mo par rapport
au potentiel de Finnis et Sinclair [28], nous a conduit a suivre les principales démarches de la
méthode de l'atome immergé. Le potentiel Mo-Mo se définit a partir des fonctions
mathématiques simples suivantes :

- la densité électronique autour d'un atome de Mo,

- la fonction d'immersion d'un atome de Mo dans le gaz électronique uniforme,

- I'énergie de répulsion entre deux noyaux d'atomes de Mo.
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Figure 3.4 Densité électronique autour d'un atome de molybdéne,

en fonction de répartition des électrons entre les orbitales s et d.
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Densité électronique

En considérant la symétrie sphérique, la densité électronique p; autour d'un atome est

la somme des densités de chaque orbitale p; :
pj) = ¥ N; (1)
1

avec 1 : type d'orbitale
Ni : nombre d'électrons sur I'orbitale i

Dans la configuration électronique du molybdeéne :
152 252 2p6 352 3pb 452 3d10 4p6 552 4d4
on peut négliger les orbitales internes (1s — 4p) car elles se caractérisent par leur
remplissage complet et leur densité maximale correspond & une faible distance du noyau.
Pour les distances supérieures 2 1,5 A, la majeure partie de la densité provient des orbitales
externes (de valence) 5s et 4d. Par conséquent, l'expression précédente peut étre simplifiée :

pj(1) = Nasg p3(r) + (6— Ns¢)* paqa(r)

Cette densité est celle de 1'atome libre calculée par exemple par Herman et Skillman
[88] et plus récemment par Clementi et Roetti [89], a partir de théorie de Hartree-Fock. Pour
des distances caractéristiques du réseau cristallin du molybdéne, les résultats de ces deux
calculs sont équivalents. A priori, la répartition des 6 €lectrons de valence entre les orbitales
5s et 4d n'est pas connue. La densité totale pj peut varier de fagon considérable en fonction
du remplissage (Nsg) de 1'orbitale s comme le montre la figure 3.4, ot les deux courbes
présentes encadrent le domaine dans lequel se place la fonction réelle de densité.

Dans le domaine N5s € (0, 2), la fonction analytique qui, a notre avis, décrit le mieux

la variation de la densité totale est une fonction exponentielle du type :

r
P = po exp[— B [ —-1 ) ] (3.7)
To
avec I, : distance entre les premiers voisins (1, = —é—ao , ol ag est le parametre de la
maille cubique centrée)
Po : densité provenant du premier voisin

P : parametreajustable
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Rappelons-nous que, dans la méthode de 1'atome immergé, la densit€ au point ol se
trouve l'atome i est la somme de densités atomiques provenant de chacun de ses voisins j :

p; = 2 p(x5;), ol rjj est la distance entre 'atome i et j

J#1
Fonction d'immersion

La forme analytique de la fonction d'immersion F(p) est choisie de mani¢re arbitraire.
D'apres les travaux de Puska et coll. [67], les fonctions d'immersion établies pour les
éléments des trois premieres rangées de la table de Mendeleiev remplissent trois conditions,
auxquelles nous allons nous restreindre pour construire la fonction d'immersion du
molybdeéne :

- pour la densité nulle, donner une valeur d'énergie égale a zéro,

- avoir un minimum (ou seulement une pente négative [82]),

- dans tout le domaine de densité & considérer, avoir une courbure positive.

Les énergies déterminées par Puska et coll. [67] peuvent étre représentées par exemple
par des fonctions polynomiales, comme nous avons pu le vérifier. Dans la bibliographie, on
trouve le plus souvent ce type de fonction [61, 63], ainsi que des fonctions logarithmiques
[66]. Comme dans le cas du potentiel & N-corps de Finnis et Sinclair [28], la majorité de ces
fonctions ne satisfait pas les deux dernieres conditions énoncées plus haut. De méme, pour
le molybdene, ce type de fonction ne permettait pas de remplir & la fois les trois conditions
mentionnées ci-dessus.

Dans le souci de les satisfaire, nous avons choisi une fonction correspondant a la

somme d'une fonction exponentielle et d'une fonction linéaire :

F=a+b-pj+c-exp[d-pj] (3.8)

ol a,b,c,d sont des parametres ajustables.
Potentiel de paires
Le potentiel de paires représente les interactions électrostatiques entre deux noyaux.

C'est une interaction répulsive [82] de deux charges positives soumises a l'effet d'écran. Ce
potentie] dépend uniquement de la distance r séparant les noyaux et de leurs charges :
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o) = qlrﬁ (3.9)
aveCc q1 q2 :  charges effectives
La charge effective en fonction de la distance au noyau peut étre décrite par la fonction
exponentielle [70] :
q=Z, exp [—a(—r——l)] (3.10)
To
avec Z, : charge aladistance du premier voisin (r = 1)

o : parametre ajustable

Pour deux atomes de méme nature, l'expression (3.9) se simplifie:

2
o) = 22 exp [- Za( l-1) } 3.11)
r Iy
3.2.2 PROCEDURE D'AJUSTEMENT DES PARAMETRES

Si on veut utiliser la méthode précédente (cf. § 3.2.1), il y a 8 paramétres (po, 8, a, b,
¢, d. Z,. a) a déterminer. On dispose de 7 équations sous forme analytique :

1 - énergie d'un atome dans le monocristal parfait

1 coh
F(pe) + > 2 or)-E =0 (3.12)
A\
avec Ecoh : énergie de cohésion
> : somme pour tous les voisins
A\
Pe - densité électronique d'équilibre

Pe = E p(r)

v

2 - force agissant sur un atome dans un réseau parfait

dF(pe) | @2 dp@| 1
do, Z[ rdr ] =

v

(1)* d(r)

=0 3.13
r dr ( )
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avec 1j : coordonnée du vecteur r selon l'axei (i=1,2,3)

3 - énergie de formation d'une lacune
(o]
Epp = EpL - Erp (3.14)

o - . -
avec Egpp : énergie théorique de formation d'une lacune en 1'absence de relaxation

ER1, : énergie de relaxation autour d'une lacune

o dRpy) | 1 &R
B = f T 3 o O o] - zzcmr) (315

avec p(r) : densité provenant du voisin v

L'énergie expérimentale de relaxation d'une lacune n'est pas connue. Sa valeur
simulée avec les potentiels a n corps est de 1'ordre de quelques centieémes [28 , 61] ou de
quelques dixiemes d'eV [80]. L'utilisation de 1'équation (3.15) pour l'ajustement des
parameétres d'un potentiel nécessite l'estimation de cette valeur.

4 - pression de Cauchy

2
1 1 & Fp,) (5 dp(x)
P= —(Cyp-C 3 -4 — 3.16
> C12-Cas) = o '—z—d(e) Z T (3.16)
€2 étant le volume atomique. Pour les réseaux cubiques, si N est le nombre d'atomes par
mailleélémentaire:
N

5 - constante élastique C] ]

2
_ LRy | @ dem |
= Q d(pe) dr

dF(pe) o | @) (d%m 1 dp(r))
* dpe 2{0)2 (d(r)2 r dr i
L1 (r)4 d2<I>(r) 1 d®(n )

(r) d(r) r dr
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6 - une des constantes élastiques C12 ou C44

2
o _ 1] &Fp,) Z 51, dp(r)
27l dp,) roodr

d(r)2 r dr

dF(p,) | (5 1)?
" "dp, E[ )

2
o _ 1 dp )} X

v

1y |aw? | dem 1 d@(r))
24|l (m* | d® 1 a
5 ' 2
_ L1 | d°Fpe) BB de(r)
Cu=g d(pe ) Z roodr } ¥
dF(pe) () (de(n 1 dp(r))
" Tdpe 2[ @ \aw? "1 a )7
Llg|@n)? [ Pem 1 d<I>(r))
2 &| @ > 1 dr

7 - énergie de la surface (xyz) par unité d'aire

S Egrs (3.17)
(o]

avec ESxyz :  énergie théorique de la surface Xyz en 1'absence de relaxation

Ers : énergie de relaxation des atomes superficiels

o k=s 1 k=s 7, och
Es,, = ; Flpi) + 2 Y @) - sE

avec s : nombre d'atomes dont la densité a changé aprés la création de la surface

7k : nouveau nombre de voisins de l'atome k

Pk : nouvelle densité de 1'atome k & la surface

On ne dispose pas des valeurs expérimentales des énergies de surface a 0 K, mais des
valeurs mesurées a températures élevées et extrapolées & O K dans certains cas. Pour le
molybdene, dans la bibliographie, on ne trouve qu'une valeur moyenne de 1'énergie de
surface extrapolée a O K. Toutefois, les simulations de Ackland et Finnis [90] pour les
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densité (éq. 3.7)
Po [A-3] B Io [A] distance de troncature [A]
0,001097935 3,9 2,725209 4,8
fonction d'immersion (ég. 3.8)
aleV] b [eV-A3] cleV] d [eV-A3]
-2,67347278 | -634,797479 | 0,57637522| -38,421
répulsion Mo - Mo (éq. 3.10)
Zo [eV-Al'l a To [A] | distance detroncature [A]
1,14335933 4.8 2,725209 3,5
Tableau3.1 Parameétres du potentiel interatomique issus de la méthode de l'atome
immergé, pour le molybdéne.
10
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Energie de répulsion entre deux atomes
de molybdene, en fonction de leur distance.
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différents métaux ont montré que 1'énergie de la surface (100) est proche de la valeur
moyenne.

Application au cas du molybdéne

Parmi les 7 équations mentionnées ci-dessus, nous nous sommes servis des équations
(3.12), (3.13) et (3.16) pour calculer F(pe), F '(pe) €t F "(pe), ce qui a permis de calculer
les parametres a, b, ¢ de la fonction d'immersion (3.8). Nous avons utilisé 1'équation (3.15)
pour calculer directement le coefficient Z, du potentiel de paires (3.11). Les autres équations
ont des formes analytiques trop complexes pour pouvoir en extraire les valeurs des autres
parametres.

o et f ont ét€ déterminés par des ajustements progressifs. Les deux parameétres p, et
d, qui sont indépendants des constantes €élastiques et de 1'énergie de formation d'une lacune,
ont ét€ ajustés au moyen de simulations, respectivement sur 1'énergie de la surface (100) et
I'énergie d'auto-migration du molybdeéne par le mécanisme lacunaire. La simulation de la
migration consiste a chercher le col d'énergie en déplacant un atome du Mo vers une lacune
en position de proche voisin.

Apres chaque détermination compléte des parametres, il faut vérifier que les énergies
de relaxation autour d'une lacune ERy, (équation (3.14)) et des atomes superficiels Erg
(équation (3.17)) ont été estimées convenablement, en relaxant les structures respectives a
I'aide du potentiel en question.

Les résultats finaux de 1'ajustement des parametres sont présentés dans le tableau 3.1.

La fonction d'immersion ne passe pas par l'origine du repere énergie - densité. Bien
que le domaine de faibles densités n'ait pas d'intérét pour nos applications, nous proposons
de la modifier pour &tre en accord avec les prédictions physiques (§ 3.2.1). Pour les densités
comprises entre 0 et 0,4 fois la densité d'équilibre, la courbe d'immersion peut €tre
remplacée par exemple par une droite. La fonction d'immersion ainsi modifiée est présentée
sur la figure 3.5 et le potentiel répulsif sur la figure 3.6.

3.2.3 PROPRIETES DU MOLYBDENE PREDITES A PARTIR DE
DIVERS POTENTIELS

Pour démontrer les avantages et indiquer les imperfections du potentiel que nous avons
déterminé (tableau 3.1), nous comparons un certain nombre de propriétés calculées a 'aide
de ce potentiel avec les valeurs expérimentales correspondantes. 1 est utile de le situer par
rapport & d'autres potentiels d'usage courant (tableau 3.2) : pour juger l'incidence de la prise
en compte de fondements physiques dans 1'établissement du potentiel, nous le comparons
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valeurs calculées selon le type de potentiel
propriété  (unité) expgr?lrggltale [référence] Mie gllrlllclzlllai—r EAM
[23] (notre travail) | (notre travail)
ao A) 3,1466 [119] 3,1468 3,1472 3,1468
Fcoh eV) 6,82 [120] 6,0 6,82 6,82
C11 (1011 Pa) 4,647 [28] 1,22 2,901 2,750
Ci2 (1011 Pa) 1,615 [28] 1,19 1,008 1,615
Ca4 (1011 Pa) 1,089 [28] 1,19 0,680 1,08
Ery, eV) 3,0+0,2 [121] 2,4 2,55 2,9
ErL (eV) 0,6 0,03 0,6
Egi00 (m] / m2) 2907 [91] 2200 2100 2976
ERS100 (mJ / m2) 2 3
95100 (mJ / m?) 2241 2995
E320/Es 100 - 0,44* [23] 0,37 0,59 0,45
ao parameétre de la maille cubique élémentaire
Ecoh énergie de cohésion
C11, C12, C44 : constantes élastiques
Er1.ErL énergie de formation d'une lacune et énergie de relaxation autour d'une

ES100. ERS100

0S1oo

Ezp
X

lacune

le plan (100) a0 K
contrainte de surface (100) 2 O K (Annexe A.3)
énergie du joint de grains de flexion 32° autour de 1'axe [100] a0 K

rapport expérimental des tensions du joint et de la surface

énergie de surface et énergie de relaxation des atomes superficiels pour

Tableau 3.2 Comparaison des propriétés données par trois potentiels interatomiques,

pour le molybdéne.
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avec un potentiel de paires de type Mie; pour estimer la méthode de paramétrage, nous
présentons, a titre de comparaison, les résultats obtenus a l'aide du potentiel de Finnis -
Sinclair.

Les résultats obtenus a partir du potentiel de paires sont tirés du travail effectué par
Nowicki [23]. Nous avons men¢€ les calculs avec notre potentiel EAM et avec le pdtentiel
Finnis - Sinclair pour des structures contenant le méme nombre d'atomes.

Les résultats présentés dans le tableau 3.2 démontrent les principales imperfections des
potentiels de paires mentionnées dans le paragraphe 3.1. Le potentiel de Mie ne reproduit
exactement que la valeur du parameétre de maille. Il donne la valeur de I'énergie de cohésion
avec une approximation correcte. Les autres propriétés considérées, prédites par ce potentiel,
sont incorrectes : les trois constantes €lastiques prennent la méme valeur, ainsi la pression de
Cauchy est nulle ; I'énergie de formation d'une lacune est trop faible par rapport a la valeur
expérimentale ; les énergies de la surface (100) et du joint de flexion de 32° se montrent
largement inférieure aux valeurs provenant des expériences et le rapport de 1'énergie du joint
de 32° autour de [100] et de I'énergie de la surface (100) s'écarte de 20% de la valeur
expérimentale.

Le potentiel de Finnis-Sinclair prévoit la majorité des propriétés analysées avec une
précision satisfaisante. Le parameétre de la maille et I'énergie de cohésion sont reproduits
exactement. Bien que les trois constantes €élastiques calculées soient inférieures aux valeurs
expérimentales, leurs rapports sont tout & fait conformes aux rapports expérimentaux.
L'énergie de formation d'une lacune est l1égerement trop faible. La méme tendance est
observée pour l'énergie de la surface (100). On peut considérer que c'est une des raisons
pour lesquelles le rapport des énergies du joint de 32° et de la surface (100) est
considérablement différent (33%) du rapport mesuré expérimentalement.

De méme facon que le potentiel Finnis-Sinclair, notre potentiel EAM reproduit sans
faute le parametre de maille et I'énergie de cohésion. En plus, I'énergie de formation d'une
lacune donnée par ce potentiel est comprise dans le marge d'incertitude expérimentale de
cette grandeur. Par rapport au potentiel de Finnis - Sinclair, nous avons réussi a améliorer la
restitution des constantes C12 et C44 et & ainsi prédire correctement la pression de Cauchy.
La constante C1] reste toujours trop faible.

L'étude théorique de la variation de 1'énergie potentielle par atome dans le réseau de
molybdeéne comprimé ou dilaté, avec les trois constantes élastiques et 1'énergie de cohésion a
'équilibre conformes aux valeurs expérimentales, a ét€ menée par Rose et coll. [81] et
présentée comme remarque dans le paragraphe 3.1.2.1. Nous comparons leurs résultats avec
ce qui nous avons obtenus au cours de simulations en utilisant d'une part le potentiel Finnis-
Sinclair et d'autre part notre potentiel EAM (figure 3.7). On constate le bon accord des trois
courbes pour les parametres de maille proches de l'équilibre. Dans le domaine de
compression (augmentation de densité du gaz €lectronique), le potentiel Finnis - Sinclair
donne des valeurs de 1'énergie de cohésion beaucoup trop faibles par rapport aux prévisions
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compression < dilatation —>>

Rose et coll.
——90-=- Finnis-Sinclair
——&— notre potenticl EAM

Energie de cohésion par atome [ eV ]
o
L

-8 r T : ) r T
2,1468 3,1468 4,1468 5,1468
paramétre de la maille [ A ]
Figure 3.7 Variation de 'énergie de cohésion par atome dans le réseau de molybdéne comprimé ou dilaté
danslecas: - du potentiel Finnis-Sinclair
- du notre potentiel EAM
- des calculs de Rose et coll. [81].



- 145 -

de Rose. La forme choisie pour la fonction de densité f(n;) (équation (3.6)) est a origine de
cet écart. La pente de la courbe représentant Ey (§ 3.1.2.2), toujours négative, indique que
méme pour de tres fortes densités, il y a une attraction entre le gaz et 'atome introduit. La
répulsion électrostatique Ep n'est pas suffisante pour contrecarrer cette attraction, ni pour
permettre I'augmentation de I'énergie de cohésion. Sur la base de ces résultats, nous \}oyons
l'importance de considérer les interactions répulsives entre le gaz électronique de forte
densité et l'atome immergé, ce qui provoque l'existence d'un minimum sur la courbe
d'immersion (figure 3.5). 11 est utile de faire cette remarque car beaucoup d'auteurs négligent
cette exigence. Dans le domaine des dilatations relativement faibles du parameétre de la maille
(diminution de densité par rapport 2 la densité d'équilibre), nous observons que I'énergie de
cohésion calculée a partir du potentiel de Finnis - Sinclair et du notre est plus faible que celle
prédite par le calcul de Rose et coll. [81]. Cette différence provient probablement du fait que
les pentes des deux fonctions d'immersion correspondantes, pour les faibles densité, ne sont
pas assez abruptes pour reproduire exactement la constante Cq7.

L'énergie de la surface (100) calculée en utilisant notre potentiel EAM est trés proche
de celle donnée par Tyson [91], compte tenu de l'incertitude des mesures expérimentales et
de l'extrapolation des valeurs a O K. Pour la surface libre (100), la valeur de la contrainte est
légerement supérieure a la valeur de l'énergie, ce qui est en accord avec les simulations avec
le potentiel de Finnis-Sinclair relatif a autres métaux [90].

D'autre part, nous constatons que la relaxation de la surface libre (100) est non-
conforme aux résultats expérimentaux. Les mesures effectuées sur le molybdéne montrent
une diminution, de l'ordre de 9,5%, de la distance entre les deux premieres couches
atomiques paralleles a la surface (100) [92]. Apres la relaxation de la surface (100) avec
notre potentiel, la distance entre les deux premieres couches augmente de 3%. Cette
imperfection de notre potentiel résulte du fait que la pente de la fonction dimmersion F, pour
les densités de 1'ordre de 0,6 fois la densité d'équilibre, n'est pas assez raide. La fonction
mathématique choisie pour décrire la variation de I'énergie d'immersion, si on veut obtenir
une valeur convenable de 1'énergie de la surface, ne permet pas un meilleur ajustement de la
courbe F(p) dans ce domaine de densités. Dans la perspective de l'utilisation de notre
potentiel pour la simulation des structures des joints de grains purs ou contenant des atomes
étrangers, les défauts mentionnés ci-dessus ne sont pas génants. En effet, la densité
électronique pour les atomes constituant les joints de grains est de l'ordre de 0,8-0,9 fois la
densité d'équilibre. En présence d'atomes étrangers ( carbone ou oxygene ), leur densité
augmente jusqu'a 1,3. Dans ce domaine d'application, notre potentiel est correct, comme le
montre le parfait accord entre le rapport des énergi‘es du joint de flexion de 32° et de la
surface (100) et le m€me rapport déterminé expérimentalement.
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.Figure 3.10 Joint de désorientation 32°, structure I.



-147 -

3.3 STRUCTURE ET ENTHALPIE DE FORMATION DES
JOINTS DE GRAINS DE FLEXION AUTOUR DE L'AXE
[100]

La structure de départ est établie a I'aide d'une méthode géométrique se fondant sur le
modele du réseau des sites de coincidence (CSL) et son extension, appelée "le réseau zéro"
[93]. Les déterminations des structures des joints de grains de molybdéne ont été réalisées
par simulations statiques. Parmi les méthodes énergétiques, la plus commode pour les
calculs sur ordinateur de moyenne puissance, est la méthode statique. Elle consiste a trouver
les positions des atomes, pour lesquelles 1'énergie et les forces interatomiques sont
minimales. La méthode statique ne prend pas en compte les termes entropiques de 1'énergie
d'interaction : les structures d'équilibre déterminées correspondent & O K. Pour la simulation
des structures, nous nous sommes servis d'un programme initialement créé par Hasson [94,
95]. puis légerement modifi€ ou adapté par nos prédécesseurs [23, 96] et, finalement par
nous-méme.

L'application du potentiel issu de la méthode de 1'atome immergé & la place d'un
potentiel de paires nécessite une augmentation significative du nombre d'atomes a
considérer, puisqu'un tel potentiel prend en compte des interactions a longue distance. Ainsi
on peut espérer qu'il reproduit plus fidelement le champ des contraintes autour d'un défaut.
Avec les moyens de calcul dont nous disposions, nous pouvions traiter 3000 atomes au
maximum. Nous n'avons donc pas pu simuler les joints de flexion autour de I'axe [100] de
désonentations inférieures & 14°, de période supérieure 4 26 A, pour lesquelles la taille de
chaque grain, limitée & 20 A, n'est pas suffisante pour relaxer les contraintes.

3.3.1 STRUCTURES ATOMIQUES

Afin de montrer les principales caractéristiques des structures des joints symétriques de
flexion autour de 1'axe [100], nous avons choisi les joints de désorientations suivants : 14°,
23°, 32°, 37°, 46°, 53°, 74°. Les structures des joints caractérisées par l'enthalpie de
formation minimale, obtenues a I'aide du notre potentiel EAM, sont présentées sur les
figures 3.8 4 3.14. En raison de la double périodicité des joints symétriques de flexion, les
schémas ne contiennent qu'une période : le long de 1'axe de flexion (perpendiculaire au plan
de I'image) et le long de la direction perpendiculaire a l'axe, inclue dans le plan du joint.
Daps le plan des images, les cercles vides ou remplis représentent les atomes provenant de
deux plans atomiques, constituant la période le long de l'axe de flexion.
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Figure 3.13 Joint de désorientation 53°.
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Figure 3.19 Motifs structuraux de base constituant les joints de grains de flexion autour de 1'axe
[100] dans le molybdene.
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Les structures des joints de désorientations 14°, 16°, 23°, 28°, 46°, 53° et 67° prédites par
les simulations 4 l'aide de notre potentiel EAM sont trés proches de celles données par le
potentiel Finnis-Sinclair et un potentiel de Mie [23].

Le potentiel de Mie pour les désorientations 32° et 37° et le potentiel de Finnis-Sinclair
pour le joint désorienté de 32° donnent aussi d'autres structures d'enthalpies de formation
trés proches de celles présentées sur les figures 3.10 et 3.11. Pour le joint désorienté de 74°,
les simulations faites avec le potentiel de Mie conduisent a une structure d'équilibre
différente de celle de la figure 3.14. Toutes ces variantes sont données par les figures 3.15 a
3.18.

Pour tous les potentiels utilis€s, les structures des joints peuvent &tre représentées
comme les mélanges d'un petit nombre de motifs (figure 3.19) :

e (002) et (013) pour les désorientations inférieures a37°

¢ (013) pour ladésorientation 37°

e (013) et (011) pour les désorientations supérieures a 37°
Les motifs que nous avons appelés "de base" (figure 3.19) sont ceux qui apparaissent les
plus souvent dans la représentation des structures des joints de grains de flexion autour de
l'axe [100]. D'un joint & l'autre et méme le long de la période d'un joint donné, les motifs
structuraux sont plus ou moins dilatés ou comprimés dans les directions perpendiculaires a
l'axe de flexion du joint : on peut comparer d'une part les motifs (013) des joints de
désorientations 14° et 22° (figures 3.8 et 3.9), et d'autre part les motifs (002) le long du joint
de désorientation 14° (figure 3.8) Les trois potentiels utilisés conduisent & admettre
I'existence de variantes des motifs de base avec des atomes en plus ou en moins.

Le potentiel de Mie prévoit une multiplicité des structures des joints de 32°, 37° et 74°
c'est-a-dire plusieurs structures des ces joints se caractérisant par des enthalpies de
formation voisines [23, 94]. Les potentiels a n corps appliqués, celui de Finnis - Sinclair et
surtout le ndtre, n'admettent pas l'existence de plusieurs structures équivalentes du méme
joint (sauf le potentiel Finnis - Sinclair qui, pour le joint de 32° attribue la méme enthalpie de
formation a deux structures différentes).

3.3.2 ENTHALPIES DE FORMATION DES JOINTS EN FONCTION
DE LA DESORIENTATION

Pour toutes les structures des joints présentées sur les figures 3.8 a 3.18, nous avons
rassemblé les valeurs de leur enthalpie de formation par unité€ de surface dans le tableau 3.3.
Les résultats obtenus avec le potentiel de Mie ont été tirés du travail de Nowicki [23]. Pour
avoir une vue globale de la maniére dont l'enthalpie de formation des joints dépend de leur
désorientation, nous récapitulons les résultats du tableau 3.3 sur la figure 3.20.
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Les trois courbes, correspondant aux trois potentiels pris en compte ont la méme allure
générale, mais se différencient par le niveau des enthalpies. Les résultats obtenus a l'aide du
potentiel EAM se placent entre ceux calculés avec le potentiel de Mie et ceux calculés avec le
potentiel de Finnis - Sinclair (voir aussi [97]). | '

 Pour les joints de haute coincidence Z 5(37° et 53°) et X 13 (23°), on observe bien sur
les trois courbes des minima relatifs de 1'enthalpie de formation. Les potentiels & n corps ne
donnent pas de minimum pour le joint de 28° (Z 9), lequel apparait pourtant avec le potentiel
de Mie. Sur la courbe de I'enthalpie obtenue a I'aide de potentiel EAM, il y un minimum
relatif supplémentaire pour le joint de 46° (2 29), ce qui ne se produit pas pour les autres
potentiels.

L'analyse des traits caractéristiques des structures des joints de grains obtenues a 1'aide
de différents potentiels montre que les structures d'équilibre sont trés peu sensibles au
potentiel appliqué. La comparaison des structures simulées avec la structure réelle observée
au microscope €lectronique a haute résolution permettrait de valider ou non tel ou tel potentiel
sous deux conditions : 1a désorientation du joint observé doit étre treés proche de celle du joint
simulé et les positions atomiques doivent étre déterminées expérimentalement avec grande
précision (de l'ordre de quelques dixiemes de A).

D'un autre c6t€, nous avons constaté que le niveau d'énergie des joints de grains
dépend d'une facgon trés significative du potentiel interatomique appliqué. Le trés bon accord
avec les valeurs expérimentales, d'une part de I'énergie de la surface (100) et de 1'autre part
du rapport entre 1'énergie du joint de désorientation de 32° et 1'énergie de la surface (100)
prédites par notre potentiel EAM, nous permet d'estimer que ce potentiel est convenable.
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. ) ) ) Energies [mJ/m?2] calculées selon
Désorientation > Plan | Variante de | Figure différents potentiels
[degrés] du joint | la structure Mie |Finnis-Sinclair| EAM
7 257 0116 339 1021
13 41 019 388 1257
14 65 018 3.8 449 1324 880
16 25 017 466 1348 1010
23 13 015 3.9 533 1447 953
28 17 014 695 1608 1371
32 53 027 I 3.10 823 1616 1334
32 53 I 3.15 | 823 1677 1478
32 53 I 3.16 823 1620 1579
37 5 013 I 3.11 700 1531 1206
37 5 Il 3.17 705 1785 1795
46 29 037 3.12 871 1752 1184
53 5 012 3.13 660 1616 1185
67 13 023 432 1760 937
74 25 034 I 3.14 | 550 1579 911
74 25 I 3.18 518 1693 946

Tableau 3.3. Enthalpies de formation des joints de grains de flexion autour de l'axe [100]
dans le molybdéne, calculées a l'aide des potentiels : Mie [23], Finnis-
Sinclair et le ndtre EAM.



CHAPITRE 4
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SIMULATION DE LA SEGREGATION
DU CARBONE ET DE L'OXYGENE

aun joint de flexion de 37° autour de 1'axe [100]

Le but général des simulations est de prévoir le comportement de matériaux. La
comparaison des résultats de simulations avec l'expérience permet de vérifier les hypotheses
et les modeles utilisés et comprendre l'origine ou le mécanisme de ce comportement. Dans le
cas de notre étude de la ségrégation du carbone, 1'objectif des simulations est de prévoir le
niveau de cette ségrégation et son influence sur la structure atomique de joints de grains. Ces
résultats peuvent étre confrontés, d'une part avec les mesures expérimentales du taux de cette
ségrégation (chapitre 1) et d'autre part, avec les observations des structures atomiques des
joints au microscope €lectronique & haute résolution (chapitre 5). La simulation de la
ségrégation de l'oxygene a pour but de comparer les comportements de 1'oxygene et du
carbone en état de ségrégation aux joints de grains du molybdéne : on se souvient en effet
que ces éléments sont réputés avoir des influences opposées sur la cohésion des joints de
grains du molybdéne (introduction).

Dans le temps qui nous était imparti, nous ne pouvions guere envisager 1'étude
compléte de la ségrégation dans plusieurs joints de grains. Notre choix s'est porté sur le joint
de flexson de 37° autour de 'axe [100]. Compte tenu du nombre maximal d'atomes qui peut
étre pns en compte (§ 3.3), la courte période de ce joint (10 A) permet de relaxer
convenablement les contraintes provoquées par la présence des atomes étrangers, assez loin
(~ 40 A) du joint de grains. La structure du joint de 37° est composée d'un seul type de
motf : (013). Une étude précédente faite au laboratoire [23, 25, 98] a indiqué l'intérieur de
ce motif (de type interstitiel) comme le site le plus favorable pour la ségrégation de
l'oxygene. Il nous semblait utile de vérifier ce résultat et s'il était de méme dans le cas de la
ségrégation du carbone. L'existence d'un seul type de motif facilite par ailleurs 1'étude tres
longue de toutes configurations des atomes étrangers au joint. Le choix de ce joint, nous a
été dicté également par le fait que nous avons réussi a fabriquer des bicristaux de cette
désorientation de tres bonne qualité, ce qui a permis d'effectuer de nombreuses mesures de
ségrégation et donnait l'espoir d'observer dans de bonnes conditions la structure
intergranulaire au microscope €lectronique & haute résolution. En contrepartie, les résultats
de nos simulations ne permettront pas de discuter de la ségrégation du carbone et de
l'oxygéne dans l'ensemble des joints de flexion d'axe [100] : pour cela, il faudrait
évidemment simuler la présence de ces €léments (étrangers) dans les motifs structuraux
autres que (013) (figure 3.19).
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Figure 4.1 Fonctions de densité €lectronique pour l'oxygene et le carbone d'apres [89].
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41 POTENTIELS INTERATOMIQUES CONCERNANT LES
ATOMES SEGREGEANTS

Utiliser le potentiel Finnis-Sinclair pour le molybdéne et vouloir étendre la méme
méthode de paramétrage aux atomes étrangers n'est pas possible :

* La forme analytique de la fonction d'immersion utilisée par Finnis et Sinclair ne
concerne que les métaux de transition ; il est exclu de I'appliquer aux éléments légers,
comme C, O ...

 La fonction n(r), apparaissant dans 1'équation (3.6), était déterminée de facon
arbitraire. Pour un élément pur, les valeurs absolues de cette fonction n'ont pas
d'importance, il n'y a que la forme analytique de la fonction qui joue un rdle. Par contre,
dans un systeme a deux types d'atomes, les fonctions n(r) devraient donner les changements
exacts de densité, provoqués par la présence de ce deuxieéme type d'atomes ; or nous ne
disposons d'aucune indication pour déterminer les fonction n(r) concernant l'oxygene et le
carbone. Dans la méthode de 'atome immergé, la fonction p(r) correspondant a la fonction
n(r) de Finnis-Sinclair a, au contraire, une signification claire : elle reproduit la densité
€lectronique autour d'un atome, ce qui permet de garder le méme état de référence pour tous
les €léments.

4.1.1 Méthode de construction de potentiels de type EAM pour
les atomes étrangers

La construction d'un potentiel & n corps, se fondant sur la méthode de l'atome
immergé, consiste a déterminer aussi bien pour 1'oxygene que pour le carbone :

* la densité électronique autour d'un atome,

» la fonction d'immersion d'un atome dans un gaz électronique,

» les interactions répulsives entre deux atomes étrangers de méme nature,

* les interactions répulsives entre un atome étranger et un atome de molybdene.

Pour les configurations électroniques de I'oxygeéne (1s2 2s2 2p%) et du carbone
(1s2 252 2p2), il n'y a pas d'échange d'électrons entre les orbitales externes s et p. La densité
€lectronique autour de ces atomes a |'état libre peut étre déterminée, de fagon unique d'apres
la théorie de Hartree - Fock, base des calculs de Clementi et Roetti [89]. Les deux fonctions
de densité sont présentées sur la figure 4.1. Nous avons supposé que la densité €lectronique
provenant d'un atome ne change pas quand il est a 1'état libre ou introduit dans un réseau
atomique.
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Les courbes d'immersion pour l'oxygene et le carbone, figure 4.2, ont été déterminées
par Puska et coll. [67]. Comme ces fonctions sont universelles, il est possible de les utiliser
directement pour déterminer les interactions attractives entre les atomes étrangers et le gaz
électronique, provenant aussi bien des atomes de molybdéne que des atomes étrangefs.

Les interactions entre les noyaux sont décrites par la répulsion électrostatique. Grice
au paramétrage choisi au départ (équation (3.10)), la répulsion entre deux atomes de natures
différentes dépend de leurs charges effectives et de la distance qui les sépare. Ainsi, pour la
description de la répulsion d'une part entre deux atomes étrangers, et d'autre part, entre un
atome de la matrice et un atome étranger, la détermination des fonctions de charge effective
de I'atome d'oxygene et de carbone est suffisante.

4.1.2 Forme analytique représentant les potentiels et ajustement
des parameétres

Pour des raisons pratiques, nous avons gardé les mémes formes analytiques des
fonctions décrivant la densité (€quation (3.7)), I'énergie d'immersion (équation (3.8)) et la
répulsion €lectrostatique (équation (3.10)). Ainsi dans l'expression de la répulsion, il n'y a
que deux parameétres & déterminer : o et Z, (la charge effective a la distance de premier
voisin). Pour l'oxygeéne et le carbone, ces deux parametres ont ét€ ajustés a partir de
I'enthalpie de mélange et de 1'énergie de migration de 1'élément dans le réseau du
molybdéne.

L'enthalpie de mélange h, est calculée sur la base de la limite de solubilité C3, des

atomes étrangers dans le réseau parfait du molybdéne:

1

Cy = (4.1)

1+exp -E%

La solubilité de 'oxygene dans le molybdene est faible, méme & trés haute température. Elle
s'éleve a 1,1 ppm at. a 2200 K [23] (ou 14 ppm at. & 2623 K [41]), ce qui donne une
enthalpie de mélange égale & 2,5 eV. La solubilité du carbone est plus importante. Si on
admet que la limite de solubilité du carbone a 1900 K est égale a 880 ppm at. [36],
I'enthalpie de mélange du carbone s'éleve a 1,2 eV. Pour une solution solide saturée en
carbone a 1900 K, la distance moyenne entre les atomes dissous, constituant un réseau
cubique, s'éleve a 26 A. Par conséquent, on peut négliger les interactions entre les atomes
dissous, lorsqu'on ajuste les parameétres des potentiels les concernant.



-162 -

densité
Po [A'?’] B To [A] distance de troncature [A]
oxygeéne |0,00427685| 9,069 1,7291 2,9
carbone | 0,00025342 11,2 | 2,725209 3,2
fonction d'immersion
aleV] | bleV-A31| clev] | d[ev-A3]
oxygeéne | -9,2317 95,983 7,182 -38,421
carbone | -6,6416 |83,246064| 5,88 -32,008555
répulsion O -0 ou C-C
Zo [eV-A]"1 a Io [A] distance de troncature [A]
oxygene 0,84 0,001 2,0 2,5
carbone 2,08 1,6 1,415 2,5

immergé, pour l'oxygene et pour le carbone.

Tableau 4.1. Parametres des potentiels interatomiques issus de la méthode de I'atome

Sites carbone Jl oxygeéne
substitution 2eV
insertion tétraédrique 1,2¢eV
octaédrique 1,23 eV

du réseau de molybdene.

Tableau 4.2 Enthalpies de mélange du carbone et de 'oxygéne dans les différents sites
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Les énergies de migration des atomes étrangers ont été extraites des données
expérimentales relatives aux coefficients de diffusion dans le molybdéne. Pour 1'oxygéne et
pour le carbone, elles atteignent respectivement 1,34 [41] et 1,75 eV [36] par atome.

Pour les ajustements des parameétres, nous nous sommes fondés sur la conviction
courante que l'oxygene et le carbone sont des impuretés interstitielles du molybdéne a cause
des grandes différences de taille des atomes du solvant et du soluté. Dans le réseau cubique
centré du molybdene, il y deux types de sites interstitiels & prendre en compte : tétraédriques
et octaédriques. Les simulations de la dissolution d'un atome étranger (carbone ou oxygene),
successivement dans 1'un ou I'autre de ces sites ont indiqué celui de type tétraédrique comme
le plus favorable énergétiquement. Pour cette raison, l'ajustement des paramétres des
potentiels s'est appuyé sur l'enthalpie de mélange de I'oxygéne ou du carbone, dans un site
tétraédrique. Les résultats de ces ajustements sont rassemblés dans le tableau 4.1.

Les potentiels ainsi déterminés ont ét€ appliqués pour simuler la dissolution des atomes
étrangers dans tous les types de sites du réseau parfait (tableau 4.2). Pour le carbone, on
peut supposer que les sites tétraédriques et octaédriques pourront étre occupés avec la méme
probabilité ; par contre la valeur, relativement élevée, de 1'enthalpie de mélange pour les sites
substitutionnels y rend la dissolution improbable. Dans le cas de l'oxygene, les sites
substitutionnels sont plus favorables que les sites octaédriques. Du fait que les enthalpies de
mélange dans les sites tétraédriques et substitutionnels sont proches, on peut envisager que,
dans le réseau parfait ces deux types de sites peuvent étre occupés presque indifféremment.
A l'appui de cette affirmation, on peut citer une €tude [34] de l'influence du carbone, de
I'azote et de l'oxygene dissous sur la résistivité du molybdéne monocristallin, qui laisse
supposer que 1'oxygene occupe les sites substitutionnels du réseau parfait.

4.2 SITES DE SEGREGATION

La connaissance du type de solution solide (interstitielle ou substitutionnelle) pour un
systeme d'atomes ne fournit aucune indication sur I'occupation préférentielle des sites aux
joints de grains. On peut en avoir une idée en se fondant sur la déformation du réseau pour
accommoder la désorientation entre deux grains et prendre comme critére le changement de
volume des sites par rapport a celui qu'ils ont dans le réseau parfait . La diminution de
densité €lectronique induite par les atomes du voisinage d'un site peut servir également de
guide. Pour pouvoir €tudier comment se fait l'enrichissement progressif des joints et surtout
prévoir la saturation, les criteres précédents ne sont pas suffisants, car ils négligent les
interactions entre les solutés intergranulaires. Comme nous le verrons plus loin (§ 4.3), pour
certaines configurations des atomes étrangers aux joints, ces interactions peuvent jouer un
role important dans le remplissage des sites. Les simulations des structures avec les
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période perpendiculaire a I'axe de flexion

trace du plan du joint

Figure 4.3. Sites de ségrégation intergranulaire sur une période du joint de
flexion de 37° autour de !'axe [100], comprenant deux unités (013):
- de type interstitiel : A, C,D, E
- de type substitutionnel : §
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potentiels interatomiques ajustés sur les propriétés des atomes étrangers dans le réseau de la
matrice, donnent la possibilité d'étudier les configurations ol plusieurs sites sont occupés a
la fois : ainsi les interactions entre les solutés sont prises en compte. Le critére qui va nous
guider dans la détermination des sites de ségrégation est un critére énergétique : un site au
joint est favorable pour la ségrégation si son enthalpie de mélange est inf érieure 2 celle du
réseau parfait, compte tenu de la présence éventuelle d'atomes étrangers sur d'autres sites.
De plus, la connaissance de 1'enthalpie de mélange par site devrait permettre dlestimer le taux
d'occupation des sites en fonction de la température [29]. Les sites du joint de flexion de 37°
autour de I'axe [100], qui se sont montrés intéressants selon ce critere énergétique, sont
indiqués sur la figure 4.3 représentant une période du joint (§ 3.3.1).

Définition de 'enthalpie de mélange par site

L'enthalpie de mélange est définie comme le changement d'énergie du systéme se
composant d'un joint et des atomes étrangers, qui peuvent étre a 1'état libre ou occuper des
sites du joint. Comme dans un joint symétrique de flexion, les sites de méme type (figure
4.3) ont le méme voisinage, la contribution, dans 1'énergie totale de syste¢me, des
interactions entre les solutés et les atomes de la matrice pour chacun de ces sites est la méme.
Ainsi, pour un seul type de site (k) occupé par période, I'enthalpie de mélange par site hi est

définie:
EX ~EP" — n, E”
hy = -2 J (4.2)
ng
avec E}l" : énergie du joint avec nk atomes étrangers dans les sites k pour une période
Equr : énergie du joint pur pour une période
E” énergie d'un atome étranger a 1'état libre
nk : nombre d'atomes étrangers occupant les sites de méme type k, par période

du joint

Les mesures expérimentales, par spectrométrie Auger (§ 1.3.2), de la ségrégation
intergranulaire du carbone dans le molybdeéne & haute température (1800 - 2600 K) nous ont
montré qu'a la saturation, le nombre d'atomes étrangers par période de joint est
considérable. Pour interpréter (a l'aide des simulations) de tels enrichissements
intergranulaires, 1l sera nécessaire de considérer le remplissage de sites de types différents.
Quand une partie des sites est déja occupée, la contribution & 1'énergie totale des atomes
étrangers remplissant un nouveau type de sites dépend (comme dans le cas précédent) de
leurs interactions avec les atomes du solvant, et aussi avec les autres atomes étrangers
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Figure 4.4 Sites interstitiels A vus dans le plan du joint 37°.
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présents au joint. En supposant que les enthalpies de mélange relatives aux sites déja
occupés ne changent pas quand un autre type de sites commence a se remplir, 1'enthalpie de
mélange de sites (1), occupés en dernier lieu, se présente de la maniére suivante :

Eglk"'nl - E}lk -1 -E® ' :
hy = (43)

ny
avec E}lk "M . énergie du joint avec ny atomes dans les sites k et nj atomes dans les sites |
ny : nombre de sites de type |
sitesk : les sites occupés précédemment

43 SEQUENCE D'OCCUPATION DES SITES DE SEGRE-
GATION, POUR DES TENEURS INTERGRANULAIRES
CROISSANTES

Dans 1'étude de la ségrégation, il est aussi important d'indiquer les sites
intergranulaires susceptibles d'étre occupés par les atomes étrangers que de déterminer
l'ordre de leur remplissage jusqu'a la saturation. Le critére qui va nous guider est le suivant :
plus l'enthalpie de mélange d'un site au joint est inférieure a l'enthalpie de mélange dans le
réseau parfait, plus le site est favorable a la ségrégation. Ainsi, pour des sites ou des types
de sites dont les enthalpies de mélange sont différentes, ceux pour lesquels l'enthalpie de
mélange est inférieure seront occupés en premier lieu. Dans le cas ol le nombre d'atomes a
placer est inférieur au nombre de sites libres ayant la méme enthalpie de mélange, il faut
examiner les différents répartitions de ces atomes dans les sites du joint.

Dissolution d'un atome étranger isolé dans les différents sites

La premitre étape, pour déterminer la séquence d'occupation des sites, consiste a
placer un atome étranger isolé dans un des sites du joint probables pour la ségrégation
(figure 4.3) et a calculer 1'enthalpie de mélange correspondante. Cette méthode permet de
qualifier les sites de méme enthalpie de mélange, comme des sites de méme type. Bien que
les valeurs d'enthalpie de mélange déterminées pour les sites isolés ne permettent pas de
calculer la remplissage du joint a la saturation, ces simulations peuvent donner une premiere
information sur la séquence d'occupation des sites.

11 est utile de regarder les positions des sites interstitiels dans le plan du joint.
Les positions des atomes de molybdéne constituant les unités structurales (013) du joint 37°
dans son plan sont présentées sur la figure 4.4. On aurait pu penser que les sites interstitiels
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Enthalpie de mélange des sites isolés [eV].

A C 0 D
oxygene 1,3 2,0 2,2 2,5
carbone - 0,5 0,3 1,3 0,7

Tableau 4.3.a.

Enthalpie de mélange par site
pour tous les sites de méme type occupés par période,
dans toutes les périodes le long de 1'axe perpendiculaire &
l'axe de flexion [eV].

A C o D
oxygeéne 1,7 2,2 1,9 2,5
carbone -0,5 0,5 1,4 0,7

Tableau 4.3.b.

Enthalpie de mélange par site
pour un site par période occupé, dans toutes les périodes le

long de I'axe de flexion [eV].

A C o D
oxygene 1,4 1,9 1,9 2,5
carbone -0,5 0,2 0,3 0,7

Tableau 4.3.c.

Enthalpie de mélange par site pour tous les sites

de méme type occupés par période, dans toutes les périodes [eV].

type des sites A C o D
nombre d'at
|2 | 4 | 4 | & [ 4
oxygene 1,5 1,1 2,3 1,5 2,5
carbone -0,5 0,9 0,5 0,9 0,9

Tableau 4.3.d
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se situent entre les plans atomiques (100) du molybdéne, perpendiculaires au plan du joint et
a l'axe de flexion. La relaxation d'une structure contenant des atomes étrangers, conduit en
fait a une configuration dans laquelle les atomes étrangers prennent position dans les plans
atomiques (100) du molybdene, qu'il s'agisse des sites de type A (cf. figure 4.4) ou des
autres sites interstitiels. Avec le positionnement des atomes étrangers décrit ci-dessus, la
relaxation des atomes du molybdéne dans la direction de 1'axe de flexion est tres faible ; elle
se fait principalement dans les plans perpendiculaires & 1'axe de flexion.

Examinons les enthalpies de mélange du carbone et de l'oxygene dans des sites
isolés (tableau 4.3.a). Les sites A se distinguent bien des autres sites par leur faible
enthalpie de mélange : ce sont les sites d'accueil les plus favorables. Pour les atomes
d'oxygene, les sites interstitiels C et substitutionnels d se caractérisent par une enthalpie de
mélange presque identique. Les sites D ont une enthalpie de mélange proche de celle d'un
site interstitiel dans le réseau parfait. Pour les atomes de carbone, les sites interstitiels C et D
sont beaucoup plus favorables que les sites substitutionnels §, ot la dissolution apparait

encore moins favorable que dans les sites interstitiels de la matrice.

Remplissage de sites de méme type : interaction entre solutés

L'étape suivante, pour la détermination de la séquence de ségrégation consiste a
examiner comment varie I'enthalpie de mélange d'un type de site (hy) avec son degré de
remplissage le long de la direction x (figure 4.4) perpendiculaire a 'axe de flexion ou le long
de cc demnier, z (figure 4.4). Nous avons constaté que hy varie de fagon monotone avec ce
remplissage jusqu'a une certaine limite :

- occupation de tous les sites de méme type le long de x, c'est-a-dire une file (colonne) de
deux atomes par période pour les sites A et deux files parali¢les (4 atomes par période) pour
les sites 8, C, D, E (figure 4.3) ; cette situation est décrite par le tableau 4.3.b,

- occupation d'un site par période (de longueur a,) le long de I'axe de flexion z ; cette
situation est décrite au tableau 4.3.c.

Pour le carbone, 1'enthalpie de mélange sur les sites A, C ou D ne dépend pas ou peu
de leur degré de remplissage dans les limites définies ci-dessus ; par contre, un remplissage
plus €levé de ces sites interstitiels est irréaliste (répulsion des atomes de carbone, entrainant
une forte augmentation de hy). Pour les sites §, on observe une diminution de hx lorsque se
constitue une file d'atomes de carbone parallélement & 1'axe de flexion.

Dans le cas de l'oxygene, pour les différents sites de ségrégation, hy est peu affecté
par leur remplissage, toujours dans les limites définies précédemment. Pour les sites A, si
ces limites sont dépassées, on constate :
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JOINT PUR
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Figure 4.5 Séquence de remplissage des sites de ségrégation au joint de 37°, par
les atomes d'oxygene. Les chiffres indiquent la variation de 1'énergie
du systeme par nouvel atome d'oxygene intergranulaire [eV].

On rappelle que l'enthalpie de mélange d'un atome d'oxygene dans la
matrice est 2,5¢eV.
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- pour une file perpendiculaire a 1'axe de flexion hy passe par un minimum quand elle
comporte 4 atomes par période,
- pour une file parall¢le a I'axe de flexion hy augmente.

Examinons les interactions entre les atomes occupant tous les sites de méme type,
le long de l'axe de flexion et le long de la direction perpendiculaire (tableau
4.3.d). En ce qui concerne les sites A, le remplissage (complet) de chaque site par un atome
de carbone ou d'oxygeéne (ce qui correspond a deux atomes par période) ne modifie
pratiquement pas leur enthalpie de mélange par rapport aux situations précédentes de
remplissage incomplet. Le remplissage de tous les sites A par deux atomes d'oxygene est
énergétiquement favorable, alors que la dissolution de deux atomes de carbone dans tous les
sites A se traduit par une forte augmentation de l'enthalpie de mélange, et donc est
improbable. Le remplissage complet des sites O (quatre atomes par période) par l'oxygene
est plus favorable que leur remplissage incomplet, par contre s'il s'agit du carbone, la
situation la plus favorable est le remplissage d'une file de sites parallele a l'axe de flexion.
Pour les sites C et D, enfin, leur remplissage complet d'atomes de carbone ou d'oxygéne
n'influence que trés peu l'enthalpie de mélange de ces éléments.

La simulation de la ségrégation de 1'oxygene a l'aide de potentiels de paires [23] avait
conduit & des valeurs d'enthalpie de mélange assez différentes de celles trouvées a 1'aide de
nos potentiels a n corps. Une comparaison détaillée des deux études n'offre pas beaucoup
d'intérét. Signalons simplement un point d'accord : les sites A sont les plus favorables pour
la ségrégation, quel que soit leur remplissage, et un point de divergence : la constitution de
files d'atomes ségrégés dans les sites substitutionnels d est énergétiquement favorable
d'apres 'étude basée sur des potentiels de paires, ce que nous n'avons pas retrouvé (cf.
tableau 4.3.c)

Remplissage maximal, avec occupation de sites de différents types

Afin de prévoir la saturation des joints, en vue de la comparaison des résultats des
simulations avec les valeurs expérimentales (cf. chapitre 1), il est nécessaire d'examiner
comment peut se faire le remplissage maximal des sites de différents types. Comme il n'est
pas possible de prendre en considération toutes les combinaisons de remplissage des sites, il
faut se donner une regle de remplissage progressif : a partir d'un état de ségrégation donné,
un atome étranger supplémentaire prend place dans le site vacant qui correspond a la
variation minimale de 1'énergie du systéme, sous réserve qu'elle soit inférieure a 1'enthalpie
de mélange dans la matrice. Sur les figures 4.5 et 4.6, nous proposons les schémas
d'enrichissement du joint les plus probables énergétiquement (marqués par des fleches
€paisses) et un certain nombre de schémas voisins. Pour calculer 'enthalpie de mélange des
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Figure 4.6 Séquence de remplissage des sites de ségrégation au joint de 37°, par
les atomes de carbone. Les chiffres indiquent la variation de 1'énergie
du systéme par nouvel atome de carbone intergranulaire [eV].

On rappelle que I'enthalpie de mélange d'un atome de carbone dans la
matrice est 1,2 eV.
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sites occupés en dernier lieu (selon I'expression (4.3)), nous avons été conduit a faire les

hypotheéses suivantes : .

* les atomes occupant les sites du joint viennent directement de la phase gazeuse, par
cohérence avec l'état de référence choisi (cf. § 4.2)

« il n'y a pas de compétition entre les atomes déja placés au joint et ceux arrivant aprés, qui
ne peuvent se placer que dans les sites libres du joint ou dans les sites de la matrice.

L'analyse de la séquence de ségrégation de 1'oxygene la plus probable (figure 4.5)
nous montre que les deux sites A dans chaque unité€ (013) du joint (figure 4.3) ne sont pas
équivalents. En premier lieu, il est préférable de remplir seulement un site A dans chaque
unité (013) et de poursuivre le remplissage par les sites 8, C et D. Du fait de la présence
d'atomes d'oxygeéne dans des sites A, l'enthalpie de mélange des sites 8, C et D est
nettement plus faible que lorsque seulement les sites 8, C ou D sont occupés (tableau 4.3.d),
c'est-a-dire que le peuplement de ces sites est devenu trés favorable. Ce phénomene est dii
aux interactions entre les atomes occupant les sites de types différents. Pour chaque nouveau
type de sites remplis, l'enthalpie de mélange n'est pas forcément supérieure a celle des sites
remplis précédemment. L'enthalpie de mélange d'un site dépend du remplissage antérieur.
Le remplissage complet des sites A, 8, C et D permet la ségrégation sur des sites E, qui se

comportent comme des sites du réseau parfait, pour les atomes isolés d'oxygene.

Pour le carbone, la séquence d'occupation des sites se limite aux types A, 0 et C

(figure 4.6). Dans chaque unité (013) un seul atome de carbone peut ségréger ; les atomes
dans ces sites n'interagissent pas entre eux. Les interactions entre les atomes dans les sites C
ou 0 avec les atomes dans les sites A sont trés peu favorables pour poursuivre
l'enrichissement du joint : en présence d'atomes dans les sites A, les enthalpies de mélange
des sites C et d augmentent considérablement, en s'approchant de l'enthalpie de mélange du
site du réseau parfait. Par contre, le remplissage des sites A et 8 (respectivement C) facilite le
remplissage des sites C (respectivement d).

La différence entre les limites de solubilité de I'oxygeéne et du carbone et par
conséquent 1'écart entre les enthalpies de mélange dans le réseau parfait influencent le
remplissage maximal du joint37°. A la température O K, il est possible de placer 20 atomes
d'oxygene (4A+40+4C+4D+4E) ou 10 atomes de carbone (2A+40+4C) par période. Le
carbone ne peut ségréger que dans la premiére couche atomique contigué au plan du joint ;
I'oxygéne par contre peut occuper des sites €loignés d'une distance atomique du plan du
joint. Pour l'oxygene, les sites de ségrégation A de chaque unité (013) peuvent €tre occupés
par deux atomes d'oxygene alors qu'un seul atome de carbone peut y prendre place. Si on
considere la séquence de remplissage, pour l'oxygene, l'étape la plus difficile est le
remplissage des premiers sites A. Les étapes suivantes se caractérisent par un gain d'énergie
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pour le systeme ( les enthalpies de mélange des sites 6 et C sont négatives ). Dans le cas du
carbone, le placement des atomes dans les sites A est le plus favorable énergétiquement pour
le systéme ; par contre, pour poursuivre le remplissage, il faut un fort apport d'énergie.

4.4 INFLUENCE DE LA SEGREGATION SUR LA FORME DES
UNITES STRUCTURALES DU JOINT

L'analyse du changement de la structure du joint, provoqué par la présence des atomes
étrangers, peut étre utile pour l'interprétation d'une part, des images obtenues au microscope
électronique a haute résolution, et d'autre part, de la cohésion des joints contenant des
atomes étrangers. Prenant en considération toujours le méme joint de flexion de 37° autour
de I'axe [100], le remplissage progressif des sites permet de suivre 1'évolution de la forme
des unités structurales (013). Pour les deux éléments, nous comparons les positions des
atomes de molybdeéne constituant le joint 37° avec divers remplissages par les atomes
étrangers, avec leurs positions dans le joint pur : les sites sont remplis successivement selon
les séquences les plus probables indiquées sur les figures 4.5 et 4.6. Les figures 4.7.a a
4.7.e représentent le joint avec les atomes d'oxygene. Les structures relaxées du joint avec
les atomes de carbone sont présentées sur les figures 4.8.a & 4.8.d. Les chiffres placés a cté
des atomes indiquent les déplacements globaux, en A, de ceux-ci.

Ségrégation de l'oxygéne

La ségrégation d'un atome d'oxygene dans chaque site A (figure 4.7.a), provoque des
déplacements de tous les atomes de molybdéne les écartant du plan du joint. Ces
déplacements sont faibles et ne dépassent pas 0,1 A.

Le remplacement des atomes de molybdéne dans les sites d par des atomes d'oxygéne
(figure 4.7.b) accentue ce mouvement pour la plupart des atomes de molybdéne : pour les
atomes les plus proches du plan du joint, ces déplacements triplent par rapport a la structure
précédente. Le comportement des atomes d'oxygeéne substitutionnels dans les deux unités
(013) est différent : dans un motif, ils s'approchent de I'atome d'oxygene dans la position A,
alors que dans l'autre, ils sortent du motif (013) en se dirigeant vers les sites C.

La dilatation des motifs (013), normalement au plan du joint, progresse encore quand, en
plus des atomes dans les sites A et d, il y a des atomes initialement placés dans les positions
C (figure 4.7.c) Les atomes de molybdene des positions les plus proches du plan du joint
s'éloignent de celui-ci de 0,6 A. Les positions des atomes d'oxygene dans les deux motifs
(013) sont cette fois identiques. Les atomes initialement placés dans les sites 0 et C, apres la

relaxation, se situent a la méme distance du plan du joint.
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Figure 4.7 Comparaison de la structure du joint 37° pur et contenant des atomes
d'oxygene en quantité variable (par période) :
a : 2 atomes dans les sites A
b : 2 atomes dans les sites A et 4 atomes dans les sites 6
c : 2 atomes dans les sites A et 8 atomes dans les sites d et C
d : 2 atomes dans les sites A et 12 atomes dans les sites 6, C et D
e : 4 atomes dans les sites A et 12 atomes dans les sites 0, C et D

O - positions des atomes de molybdéne dans le joint de 37° pur
® - positions des atomes de molybdéne dans le joint avec les atomes d'oxygéne
B - positions des atomes d'oxygéne
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A la suite du remplissage des sites D, les atomes d'oxygene s'approchent encore plus du
plan du joint, formant ainsi des groupements bien distincts (figure 4.7.d). Tous les atomes
de molybdene s'écartent encore plus du plan du joint.

Le remplissage du deuxiéme site A de I'unit€ (013) provoque la formation d'une zone de
3,3 A de chaque c6té du plan du joint, completement dépourvue d'atomes de molybdéne
(figure 4.7.¢) ; seuls subsistent les atomes de Mo se trouvant strictement dans le plan du
joint, qui subissent un fort glissement de 1,3 A. A distance de 20 A du plan du joint, le
mouvement des atomes de molybdéne, de I'ordre de 0,2 A, est encore visible.

I1 n'y a pas de différences notables entre la structure relaxée du joint avec le remplissage
maximal (20 atomes d'oxygene) et la situation présentée précédemment (16 atomes, figure
4.7.¢e).

Ségrégation du carbone

Favorable énergétiquement, le remplissage des sites A par les atomes de carbone ne
provoque pas de modification de la structure du joint (figure 4.8.a).
Une fois les sites A remplis, 'occupation des sites &, qui sont & peine plus favorables que
les sites du réseau parfait, provoque le déplacement des atomes de molybdene vers le plan du
joint (figure 4.8.b). Les atomes de molybdéne dans le voisinage immédiat des atomes de
carbone s'approchent de ceux-ci : ainsi, il y a une contraction des unités (013) dans la
direction perpendiculaire au plan du joint.
Le comportement des atomes de molybdeéne, lorsque les sites A et C sont occupés,
ressemble a celui qu'on observe pendant la ségrégation de 'oxygene : ils s'écartent, au
maximum de 0,55 A, du plan du joint (figure 4.8.c). Ce mouvement provoque une légeére
dilatation des unités (013). Les atomes des sites C se sont rapprochés de ceux des sites A,
les atomes de molybdeéne au voisinage des sites C s'écartent pour permettre aux atomes de
carbone qui sont sur ces sites de se rapprocher du plan du joint.
Dans le cas du remplissage simultané des sites A, d et C (figure 4.8.d), il faut distinguer les
plans (011), qui a l'intersection avec le plan du joint, contiennent des atomes de carbone
(comme P1) et ceux qui contiennent seulement des atomes de molybdeéne (comme P3). Les
atomes des plans tels que Py s'approchent du plan du joint ; les autres, contenus dans des
plans tels que P, s'en éloignent. Le déplacement maximal ne dépasse pas 0,35 A. La
structure est relaxée complétement 4 une distance de 8 A du plan du joint. Comme dans le
cas de l'oxygene, les atomes de carbone des sites C et 0 se placent dans le méme plan,

parallele au plan (013).
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Figure 4.8 Comparaison de la structure du joint 37° pur et contenant des atomes
de carbone en quantité variable (par période) :
a: 2 atomes dans les sites A
b : 2 atomes dans les sites A et 4 atomes dans les sites O
¢ : 2 atomes dans les sites A et 4 atomes dans les sites C

d : 2 atomes dans les sites A et 8 atomes dans les sites d et C

O - positions des atomes de molybdéne dans le joint de 37° pur
e - positions des atomes de molybdéne dans le joint avec les atomes de carbone
A - positions des atomes de carbone
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Les modifications de la structure du joint de 37° provoquées par la présence d'atomes
d'oxygene ou de carbone sont trés différentes. A concentration intergranulaire donnée,
l'oxygene cause plus de perturbations dans la structure du joint que le carbone (exemple :
figures 4.7.c et 4.8.d). Méme une faible quantité d'oxygéne modifie les 'positio'ns des
atomes de molybdene. En présence d'oxygeéne au joint, dans les premiéres couches
adjacentes au plan du joint, la densité atomique du molybdéne diminue fortement. En
présence du carbone au contraire, cette densité n'est pas modifiée ; 1'éloignement du plan du
joint de certains atomes de molybdéne peut étre compensé par le rapprochement des autres
(figure 4.8.d). La relaxation de la structure du joint avec de 1'oxygene se fait sur une
distance au moins deux fois plus importante que celle de la structure avec du carbone.

L'analyse des structures du joint contenant les atomes étrangers montre que les sites
géométriques de ségrégation appelés 8, C, D, E ne correspondent pas toujours aux sites
dans lesquels se placent les atomes étrangers aprés la relaxation, notamment pour de fortes
concentrations intergranulaires. Il en résulte que les appellations de ces sites sont purement
conventionnelles. Par contre, les atomes placés dans les sites A restent toujours dans le plan
du joint.






CHAPITRE 5
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OBSERVATIONS AU MICROSCOPE
ELECTRONIQUE A HAUTE
RESOLUTION

L'observation des joints au microscope électronique & haute résolution (MEHR)
permet de confronter les structures réelles des joints avec les prévisions des positions
atomiques intergranulaires obtenues a l'aide des simulations. C'est donc un moyen de
vérifier si les potentiels interatomiques utilisés dans les simulations (des joints purs ou
contenant des atomes étrangers) prévoient les structures relaxées des joints de grains proches
de la réalité et ainsi d'évaluer la validité des potentiels.

Une telle démarche a déja €t€ adoptée pour certains joints de grains du molybdéne pur :
joints de flexion autour de 1'axe <100> de désorientations voisine de 13° (2 = 41) [99, 100],
16° (Z = 25) [99], 33° (c'est a dire & 4° hors de la coincidence £ = 5) [101].

Les premiéres tentatives d'observation des joints de grains de molybdéne contenant
des atomes étrangers en ségrégation ont échoué car le choix de 1'élément de dopage s'était
porté sur 'oxygene qui, en fragilisant les joints, rendait impossible la préparation des lames
minces. Le dopage du molybdéne en carbone qui, a 1'état ségrégé, renforce les joints de
grains (chapitre 2), devrait permettre au contraire de préparer des échantilions de bonne
qualité pour des observations au MEHR.

Pour ces observations, nous avons choisi un joint de haute coincidence (Z = 5) de
flexion 36,9° autour de l'axe <100>. Les raisons de ce choix ont été déja présentées dans
l'introduction du chapitre 4. Ce joint a été observé a l'état pur, avec deux concentrations en
carbone sans que les précipités soient visibles au MEB ou couvert de précipités bien
perceptibles au MEB. Les observations ont été faites au microscope JEOL 4000EX installé
au Centre d'Etudes Nucléaires de Grenoble. Ce microscope, fonctionnant sous une tension
d'accélération de 400 kV, donne une résolution de 1,65 A, 4 la défocalisation de Scherzer.
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5.1 FORMATION D'UNE IMAGE DANS LE MICROSCOPE

Les descriptions et analyses détaillées sur la théorie de formation des images optiques
ont ét€ le sujet de nombreux travaux [102, 103]. Nous allons présenter uniquement un bref
rappel du principe de formation de 1'image dans le microscope électronique 2 transmission
pour sa version haute résolution. On peut distinguer trois étapes dans la formation de
l'image :

1. focalisation sur 1'échantillon du faisceau incident d'électrons émis par le canon a l'aide de
lentilles condenseurs,

2. interaction des €lectrons du faisceau incident avec les atomes de 1'échantillon, décrite par
la théorie dynamique de la diffraction aux petits angles,

3. interférence entre les faisceaux diffractés et le faisceau transmis et interaction de ces
mémes faisceaux avec le systtme optique du microscope décrite par la théorie du
transfert.

En supposant que le faisceau incident est parfait, on le considére comme une onde
plane stationnaire. Ses éventuelles imperfections peuvent &tre prises en compte dans la
fonction de transfert du microscope.

Interaction électrons - objet

L'interaction des électrons incidents avec le potentiel électrique des atomes de
I'échantillon est trés forte ; elle doit étre alors traitée par la théorie dynamique, qui prévoit
pour un électron traversant I'échantillon la possibilité de subir plusieurs événements
€lémentaires de diffraction. Si I'on ne considére que les chocs élastiques, la fonction d'onde
des électrons satisfait 1'équation de Schrodinger. A la sortie de 1'échantillon, 1'amplitude et la
phase de la fonction d'onde véhiculent l'information sur la structure atomique du matériau de
1'échantillon.

Théorie du transfert

A la sortie de I'échantillon, les faisceaux transmis et diffractés interférent. Avant de
former 1'image, les faisceaux subissent des modifications induites par le microscope qui sont
décrites par la théorie du transfert. Selon la théorie d'Abbe sur la formation des images
optiques, on considere le microscope comme un syst¢me parfait linéaire, isoplanaire et sans

—

bruit. L'amplitude de la fonction d'onde dans le plan image Wj(r) est alors reliée a la

—

fonction d'onde a la sortie de 1'échantillon ¥, (r) par deux transformées de Fourier

successives (indiquées par le symbole ~ ), comme le représente le schéma suivant :
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—> transformée de Fourier ~ —> ~ — transformée de Fourierinverse -
W.(r) P Wi(f)=T(f)Wo(f) 9 (r)
planobjet plan focal de l'objectif planimage

oit : f estlafréquence spatiale,l fl= (dhkl)_l
T(f) représente la fonction de transfert du microscope qui tient compte des

déphasages et de 1'atténuation des amplitudes induits par le microscope

La fonction de transfert du microscope est le produit :

1. du déphasage du faisceau diffracté Xg, qui dépend de I'aberration de sphéricité de la
lentille objectif (caractéristique du microscope) et de la défocalisation Az (choisie par

l'utilisateur) ;

2. de la fonction enveloppe qui rend compte de 1'atténuation des amplitudes provoquées par
I'incohérence du faisceau incident. I1 y a deux types d'incohérence : spatiale due a l'angle
d'ouverture du faisceau incident et temporelle, qui résulte d'une part des instabilités
électriques de la haute tension et du courant dans la lentille objectif et, d'autre part, de la
distribution en énergie des €lectrons du faisceau incident ;

3. d'une fonction créneau qui résulte de l'introduction d'un diaphragme objectif. Le nombre
de faisceaux participant a 'mage dépend de la taille de ce diaphragme.

Une zone mince amorphe située au bord de 1'échantillon, constituée du carbone de
contamination, peut €tre considérée comme un objet de phase faible. Un objet de ce type
n'introduit qu'un petit déphasage de la fonction d'onde incidente. La transformée de Fourier
de l'image d'une zone amorphe donne directement la fonction de transfert du microscope.
D'un autre c6té, si les caractéristiques du microscope sont connues, le diffractogramme
numérique ou optique de la partie amorphe apporte l'information sur la défocalisation a
laquelle I'image a ét€ obtenue.

52 SIMULATION DTIMAGES DANS LES CONDITIONS
D'OBSERVATION AU MEHR

Du fait que la relation entre I'image observée et la structure de I'échantillon n'est pas
lin€aire, l'interprétation des images n'est pas directe. La comparaison entre une image
expérimentale et une image calculée numériquement pour un modéle de structure atomique
dans des conditions d'orientation, de défocalisation et d'épaisseur proches de celles de
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I'image observée est alors nécessaire. Une bonne "ressemblance" entre ces deux images
permet de valider le modele préétabli de la structure étudiée.

Pour les besoins de notre étude, les simulations d'images ont été effectuées sur une
station graphique Silicon Graphics, a l'aide du programme EMS (Electron Microscopy
Simulation) écrit par Stadelmann [104]. Le programme EMS permet de : | '

- construire l'objet cristallin de départ (cristal parfait),

- simuler l'interaction entre les électrons incidents et cet objet par la méthode des "ondes de
Bloch" ou par la méthode "multicouches",

- déterminer les valeurs des amplitudes et phases des faisceaux transmis et diffractés,

- calculer l'image en tenant compte des paramétres optiques du microscope.

La construction d'un objet cristallin contenant un défaut consiste & définir les positions
atomiques a l'aide d'un programme de simulation des structures atomiques, comme par
exemple celui utilisé pour chercher les structures des joints de grains d'énergie minimale
(chapitres 3 et 4).

Interaction électrons - objet par la méthode "multicouches"

Parmi les méthodes de détermination de la fonction d'onde & la sortie de l'objet
contenant un défaut cristallin (dislocation, interface etc.), la méthode "multicouches” est
mieux adaptée que la méthode qui se base sur la théorie dynamique & N ondes de Bloch.
Pour cette raison, nous allons présenter uniquement cette premi¢re méthode. Elle consiste a
diviser l'objet cristallin en lames perpendiculaires au faisceau d'électrons incidents. Les
lames doivent étre suffisamment minces pour que chacune d'elles puisse &tre assimilée a un
objet de phase faible (cf. § 5.1). Ainsi, pour calculer la fonction d'onde a la sortie de 1'objet,
il suffit de suivre les changements de la fonction d'onde a travers chaque lame. Lors du
passage a travers une lame, la fonction d'onde subit deux déphasages qui résultent des
processus suivants :

1. une transmission pendant laquelle des électrons sont diffractés par le potentiel électrique
interne du cristal; ainsi la fonction d'onde dans la (n)i®me lame s'écrit :

\P'n =¥, x QX.y) avec : Q(x.y) = exp [i - O Vp(X,y) - 6'[]

¥
O = ——
AV

G- vp(X,y) - dt<1 (condition pour l'objet de
la phase faible)

ot Q(x,y) : fonction de transmission d'une lame infiniment mince
A : longueur d'onde des électrons incidents

Vv . tension d'accélération
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MICROSCOPE ORDINATEUR

: — modele de .
Galsceau mmdenD» .. positions atomiques

-
~

échantillon f -~ -~~~ ~------ =(prog1amme "multicouches"” )

objectif f------=--=------ >€onction de transfert)

Gmage expérimentale) image simulée

¢

NON
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publication

Figure 5.1 Procédure d'interprétation des images de microscopie
€électronique a haute résolution.
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vp(X,y) : potentiel électrostatique projeté selon la direction de propagation des
électrons
ot : épaisseur d'une lame

2. une propagation de Fresnel des électrons dans le vide, sur 1'épaisseur dt ; la transformée

de Fourier de la fonction d'onde subit un déphasage comme suit :

Wn = Wn 1xP(f,fy) avec :P(f,fy) =exp[-i-m- A (7 +12) - ot]
Come A (f};2 + f? ) - ot <£— (dans l'approximation de
Fresnel)
ot P(fx,fy) : fonction de propagation de Fresnel dans le vide
fx, fy : coordonnées de fréquence spatiale

Dans la simulation de 1image d'un joint de grains dont I'axe de flexion est parall¢le au
faisceau incident, il est possible de découper 1'objet en N lames identiques, ce qui permet de
calculer un potentiel projeté, un propagateur et une fonction de transmission qui sont
identiques pour chaque lame. La méthode de calcul est itérative : 1'onde sortant de la lame
(n-1) devient onde incidente de la lame n (n varie entre 1 et N) :

transformée

de Fourier
inverse

. . 4 ~F
transmission transformée t

1 agation .
Y1 ¥ n-1 — P ¥ n-1 LS ¥n

de Fourier

» v,

Action du microscope

A la sortie de la Ni¥me jame, la fonction d'onde subit l'influence des aberrations du
microscope. Le programme de simulation prend en compte la fonction de transfert du
microscope (§ 5.1) pour finalement présenter l'image calculée sur un écran graphique. La
résolution de cette image est nettement supérieure a la résolution du microscope.

Les étapes du fonctionnement du microscope et l'intervention de la simulation
d'images dans l'interprétation des micrographies expérimentales sont rassemblées dans
I'organigramme [105] de la figure 5.1.

Application au molybdeéne et a certains de ses carbures

Afin de déterminer les meilleures conditions d'observation, c'est-a-dire pour une
épaisseur donnée t d'échantillon d'indiquer la plage de défocalisation Az pour laquelle le
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longueur d'onde des €lectrons incidents A 0,016 nm
coefficient d'aberration sphérique Cs 1,05 mm
angle de divergence div 0,8 mrad
dispersion de défocalisation def 9 nm
diametre du diaphragme d'objectif 16 nm-1
coefficient d'absorption du molybdéne abs 0,04
facteur de Debye - Waller du molybdéne | DW 0,002 nm2

Tableau 5.1 Parametres utilisés dans les simulations d'images MEHR.
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contraste est le meilleur, on procéde & la simulation d'image du cristal parfait dont les
positions atomiques sont évidemment connues. Le contraste dépend directement des phases
des faisceaux diffractés Py et transmis P et du déphasage introduit par le microscope Xg
(8 5.1), ce que 1'on retrouve dans la "pseudo-fonction de transfert" [106] :

T (t,Az) = cos ( Py - Po - Xg)

Lorsque T (t,Az) = -1, les projections des colonnes atomiques sur 1'image sont noires ;
T (t,Az) = +1, les projections des colonnes atomiques sur 'image sont blanches ;
T (t,Az) = 0, I'image nebreprésente pas la structure de 1'échantillon.
Cette détermination de "couleur" de la représentation des positions atomiques sur l'image
expérimentale est particuliérement importante si la structure observée n'est pas connue a

priori.

Pour les parameétres caractéristiques du microscope et les propriétés du molybdeéne
(tableau 5.1), le programme EMS [104] se basant sur la méthode "multicouches" détermine
d'une part les valeurs des phases 5, P9 en fonction de 1'épaisseur t de 1'échantillon et,
d'autre part, la valeur de déphasage X en fonction de la défocalisation Az. Ainsi, on a la
possibilité de tracer directement des cartes de contraste, comme celle du réseau parfait du
molybdéne selon 1'axe [001], présentée sur la figure 5.2.a. Comme nous le verrons par la
suite (§ 5.3.3.), il est utile de comparer les cartes de contraste de la structure cubique centrée
du molybdene & celles des carbures de structure hexagonale (figure 5.2.b) ou quadratique
centrées (figure 5.2.c). Nous avons vérifi€ que pour les conditions expérimentales utilisées,
les atomes de carbone situés dans les sites octaédriques des réseaux des carbures ne
contribuent pas a un contraste détectable ; il est alors possible de négliger leur présence. De
la comparaison des figures 5.2.a. 5.2.b et 5.2.c, il résulte que, dans les mémes conditions
expérimentales (épaisseur d'échantillon et défocalisation), la représentation des colonnes
atomiques (noires ou blanches) est identique pour les trois structures, ce qui facilite
l'interprétation des images des structures d'interfaces molybdéne - carbure.

D'aprés les figures 5.2.a & 5.2.c, on peut constater qu'une variation locale d'épaisseur
comprise entre 5 et 20 nm n'a pas de conséquence majeure sur le contraste des images. Pour
une épaisseur moyenne estimée a 1'aide des franges d'égale épaisseur & 10 nm, le meilleur
contraste pour les trois structures mentionnées apparait pour une défocalisation comprise
entre -60 nm et ~70 nm. Dans ces conditions, les colonnes atomiques sont imagées en blanc.
Mis a part un cas, évidemment signalé, les micrographies présentées ci-aprés correspondent

a cette situation.
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Epaisseur 8t [nm]

Epaisseur 0t [nm]
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Defocalisation (rim)

Epaisseur 8t [nm]

15}
Defocalisation {rm)

Figure 5.2 Cartes de contraste en fonction de 1'épaisseur 6t de la lame mince et de la
défocalisation Az pour le réseau :
a. cubique centré de Mo
b. hexagonal de carbure Mo,C
¢. quadratique de carbure MoCx



-199-

53 STRUCTURES OBSERVEES

Comme nous l'avons signalé dans l'introduction de ce chapitre, les observations
concernent un bicristal contenant un joint de flexion X = 5 (de désorientation 36,9° autour de
'axe [001], plan du joint (310)). La structure du joint de grains dans le bicristal purifi¢ selon
la procédure décrite dans le § 1.1.1 constitue 1'état de référence pour les études des joints
dans les bicristaux carburés. Il est important de souligner & nouveau que, d'aprés nos
simulations, dans les conditions d'observations utilisées, les atomes de carbone ne seront
pas visibles sur les micrographies de MEHR. Une éventuelle ségrégation intergranulaire de
cet €lément ne sera donc perceptible que par le changement des positions des atomes de
molybdéne par rapport a celles dans le joint exempt de carbone, si ces déplacements sont
supérieurs a 0,01 - 0,02 nm qui représente la limite de sensibilité des mesures.

Les observations de l'intérieur des grains se sont révélées aussi tres intéressantes pour
interpréter les phénomenes intergranulaires. Ainsi, il nous a semblé€ justifi€ de leur consacrer
un paragraphe (5.3.3.1).

5.3.1 PREPARATION DES ECHANTILLONS

De la qualité de cette étape du travail dépend la possibilit€ de mener les observations et
ensuite d'interpréter les images des structures observées. La préparation des échantillons se
compose des étapes suivantes :

1 - découpe de tranches d'épaisseur de 0,3 mm perpendiculairement a l'axe de flexion du
bicristal & 1'aide d'une tron¢onneuse de précision,

2 - purification (§ 1.1.1) ou purification et carburation (§ 1.1.2) des échantillons,

3 - découpe par €lectroérosion des pastilles de diametre 3 mm, avec le joint de grains
positionné€ sur le diametre,

4 - pré-amincissement de la partie centrale des lames a l'aide d'un appareil de meulage
concave ("dimpler"),

5 - amincissement €lectrolytique des deux c6tés de la lame dans un mélange d'acides
perchlorique (5%) et acétique jusqu'a I'apparition d'un trou (cellule Struers),

6 - si le trou n'intercepte pas le joint, poursuite de 1'amincissement dans de l'acide
sulfurique jusqu'a 'obtention des bonnes conditions d'observation du joint.



Figure 5.3 Joint pur £ = 5 (013) dans le molybdeéne.

Le joint est proche de la coincidence exacte. Quelques marches sont présentes le
long de ce joint, vraisemblablement associées a des dislocations secondaires qui
accommodent 1'écart 2 la coincidence.
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Figure 5.4 Diagramme de diffraction électronique de la structure présentée sur la figure
5.3. Les fléches indiquent le dédoublement des taches de diffraction (210).

Figure 5.5 Projection du réseau de coincidence X = 5 déterminé d'apres 1'image d'une
petite facette du joint en position exacte de coincidence, les positions
atomiques étant noires dans les conditions expérimentales utilisées.
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5.3.2 JOINT DE GRAINS DANS LE BICRISTAL PURIFIE

Les images de haute résolution de la structure de l'intérieur des grains d'un bicristal
purifié correspondent parfaitement aux images simulées, dans les conditions expérimentales
utilisées. En particulier, aucun précipité ni inclusion n'est visible.

Lastructure du joint Z = 5 a I'état pur a pu étre observée sur une longueur de plus de
200 nm (cf. figure 5.3). Les dimensions importantes de la plage d'observation permettent de
déceler d'éventuels variantes du motif (013) constituant ce joint (§ 3.3.1). En particulier, des
marches sont présentes le long du joint, qui rendent compte de la 1égére déviation par rapport
a la coincidence exacte et de la position asymétrique du joint. Les observations de la figure
5.3 ont été réalisées avec une défocalisation Az = - 65 nm : les positions atomiques sont
alors représentées en blanc. La désorientation du joint a ét€ mesurée soit sur le diagramme de.
diffraction électronique (figure 5.4), soit sur le diffractogramme numérique de 1'image . Elle
est trés proche de la coincidence exacte ; un dédoublement des taches de diffraction (210)
(montré a l'aide des fleches sur la figure 5.4), qui sont normalement en position de
coincidence (c'est a dire confondues), indique un écart de 1,87° de la coincidence exacte. Il
faut remarquer que I'angle de désorientation fluctue légérement autour de la position de
coincidence, a cause de la présence au sein des deux cristaux d'un réseau de sous-joints.

A l'aide du logiciel de traitement d'images "SEMPER", il est possible de digitaliser et
de traiter I'image expérimentale. Ainsi, on peut déterminer le réseau de coincidence en
ajustant au mieux, sur l'image de chaque grain, un réseau carré correspondant a la projection
du réseau du molybdeéne. Ces deux réseaux sont étendus sur toute 1'image. Un programme
détermine alors les positions qui sont en coincidence avec une précision de 0,015 nm ;
celles-ci sont représentées par les cercles sur la figure 5.5. Sur cette image, prise & une
défocalisation Az = +30 nm, les positions atomiques sont noires ; I'image correspond a une
petite facette en position symétrique, trés proche de la coincidence exacte. L'application du
méme traitement sur les points blancs de l'image conduit également & un réseau de
coincidence, mais dont aucun plan simple ne coincide avec le plan du joint, ce qui n'est pas
correct. C'est une vérification supplémentaire de la représentation des colonnes atomiques
par des points noirs. Il faut également remarquer que le réseau ainsi déterminé est une
projection du réseau tridimensionnel de coincidence.
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Figure 5.6 Comparaison de l'image expérimentale du joint £ = 5 (en haut) avec celle

obtenue a4 l'aide de simulation d'image a partir du fichier des positions
atomiques du joint pur (figure 3.11) (en bas).
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Comparaison avec l'image simulée

Pour une épaisseur d'échantillon estimée a 9,4 nm et une défocalisation Az = +30 nm
mesurée sur le diffractogramme, l'image du joint 2 = 5 a été simulée 4 1'aide du programmie
EMS (§ 5.2). L'objet cristallin de départ a ét€ construit a partir du fichier des positions
atomiques de la structure du joint £ = 5 d'énergie minimale (1206 mJ/m2, tableau 3.3,
figure 3.11) relaxée a l'aide du potentiel EAM (chapitre 3). Pour cette structure du joint, il
n'y a pas de translations rigides d'un grain par rapport a l'autre. La comparaison visuelle
entre les images expérimentale et simulée présentée sur la figure 5.6 montre un bon accord .

Une image simulée a partir du fichier des positions atomiques du joint £ = 5 relaxé
avec le potentiel Finnis - Sinclair [28] présentant de faibles translations rigides (0,03 nm
dans la direction perpendiculaire au plan du joint et 0,01 nm dans la direction paralléle au
plan du joint) est également en bon accord avec l'image observée. Il est alors évident que
d'aussi faibles translations rigides (de l'ordre de quelques centiemes de nm) ne seront pas
détectables par les observations au MEHR. Il n'est pas alors possible de différencier les
structures du joint Z = 5 simulées avec notre potentiel EAM ou celui de Finnis et Sinclair
[28], comme nous l'avions espéré dans la conclusion du chapitre 3. La raison de cette
impossibilité provient de la présence de "bruit" dans les images qui limite la précision avec
laquelle les positions atomiques peuvent étre déterminées & environ 0,02 nm [107].

5.3.3 OBSERVATION DES BICRISTAUX CARBURES

A cause de la faible quantité de matériau dont nous disposions et étant donné que le
taux de réussite de la préparation de bonnes lames minces n'est pas trés important, nous
étions contraints de choisir un nombre limité de traitements de carburation sur des
échantillons destinés a étre observés au MEHR.

Le choix s'est porté d'abord sur deux concentrations intergranulaires de carbone :
Cj =03 et Cj = 0,9, calculées d'apres I'hypothese de la ségrégation sur une couche de
chaque coté du plan du joint (§ 1.3.1). Le dopage en carbone a été effectué a8 2400 K et suivi
par un refroidissement produit par simple coupure du chauffage du support des échantillons.
Ainsi, la concentration de carbone dans le volume de ces échantillons s'éléve respectivement
4260 et 800 ppm at. ; les concentrations intergranulaires de carbone mesurées & I'ambiante
sont la somme de la concentration & la température de traitement (2400 K) et de
I'enrichissement pendant le refroidissement (§ 1.3.3 et 1.3.4). A la suite de ces traitements,
la surface du joint de grains observée au MEB se révele lisse et brillante, sans aucune trace
de précipités, comme celle du joint pur (figure 1.21).



Figure 5.7 Petit précipité i I'intérieur d'un grain d'un échantillon carburé pour Cy = 8,8-1073.

Figure 5.8 Sous-joint & l'intérieur de I'un des deux cristaux.
Un contraste de déformation anormalement important révele la présence de
précipités sur les dislocations constituant le sous-joint.
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La troisi¢me famille d'échantillons a été carburée a 2400 K pour une concentration de
carbone en volume beaucoup plus importante (2480 ppm at.). Pendant le refroidissement,
une précipitation intergranulaire survient : les observations au MEB de la surface de joints de
grains rompus révélent l'existence de précipités sous forme de "plumes” (figure 1.25.b).

Enfin le quatrime lot d'échantillons a subi un traitement de carburation 2 1650 K quia
conduit & 140 ppm at. de carbone dans le volume. Les précipités intergranulaires (ou les
traces de leur déchaussement) visibles au MEB apparaissent sous forme d'aiguilles (ou de
sillons allongés) (figure 1.26). L'analyse du diagramme de phase du syst¢me molybdene -
carbone (figure 1.3) indique que la limite de solubilité a ét€ atteinte pendant la carburation
(c'est-a-dire a 1650 K).

5.3.3.1 Intérieur des grains

Dans les échantillons contenant une concentration intergranulaire modérée de carbone
(C; = 0,3), nous avons observé des zones de contraste sombre a l'intérieur des grains, de
taille 4 & 5 nm (figure 5.7). Le contraste observé semble correspondre & un centre de
dilatation ou de compression (contraste caractéristique en "aile de papillon").
De plus, une image de microscopie a transmission conventionnelle prise sur un sous-joint
montre un tres fort contraste de déformation étendu autour de chaque dislocation (figure
5.8). Ce contraste semble étre trop important pour &tre attribué au champ de contrainte des
dislocations seules. Celles-ci peuvent étre des sites privilégiés pour la précipitation. I1 est
alors possible que la zone sombre présentée sur la figure 5.7 corresponde & un précipité.
Comme nous le verrons plus loin, il peut s'agir d'une aiguille parall¢le a la direction [310]
qui est peu inclinée par rapport a la normale au plan image (001) : par conséquent l'aiguille
est vue par le bout. Il peut aussi étre question d'un germe qui, avec 'augmentation de la
teneur en carbone, pourra croitre dans le plan (001).

Avec l'augmentation de la concentration en carbone dans le volume, on voit de plus en
plus souvent, dans les images, des précipités dont la projection sur le plan image a la forme
d'une aiguille. Dans 1'échantillon contenant 2480 ppm at. de carbone dans le volume, de
nombreux précipités d'épaisseur 4 a4 5 nm et de longueur au moins 40 4 50 nm sont présents
(figure 5.9). Grace a une microanalyse de rayons X, nous nous sommes assurés que ces
précipités ne contiennent pas d'autre élément que le molybdene (le carbone est un €lément
trop léger pour &tre détecté avec l'appareil utilis€). La preuve qu'il s'agit bien de carbures
pourrait &tre donnée par une analyse en pertes d'énergie d'électrons (EELS). Toutefois les
pics d'absorption du molybdéne (M4-5) et du carbone (K) sont partiellement superposés et
une procédure spéciale d'ajustement par moindre carrés est nécessaire [108]. La taille
importante permet une identification cristallographique de ces précipités intragranulaires,
appelés MoCx.



MOCX

Figure 5.9 Précipité MoCy a l'intérieur de grain.

Figure 5.10 Réseaux raffinés du Mo (a) et du carbure MoCy (b) en projection [100] ; les

croix représentent les positions atomiques déterminées par le programme de
traitement d'image d'apres les images expérimentales.
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Détermination de la structure des précipités intragranulaires MoCy

Bien que les images de baute résolution (figure 5.9) semblent indiquer une structure
cfc observée en projection <011>, une analyse précise de ces images révele des différences
notables par rapport 2 la structure cubique. Pour mettre en évidence ces différences, le
processus suivant a été adopté. A partir d'un méme cliché, des sous-images du molybdéne
pur et du carbure ont été digitalisées a 1'aide d'une caméra CCD, puis transférées dans le
logiciel SEMPER. Un premier traitement est destiné & corriger les images de la distorsion
(connue) de la caméra. Un programme de raffinement de réseau détermine ensuite la position
des maxima d'intensité sur les images, puis le réseau lui-méme est déterminé par une
procédure de moindres carrés (figure 5.10). A partir du réseau raffiné du molybdéne en
projection [001], le réseau du carbure peut alors étre mesuré. Les résultats font ainsi
apparaitre une légere tétragonalité ; les modules des vecteurs de base de la maille sont alors :

A=0406nm B=C=04318nm

La faible taille des précipités ne permet pas d'appliquer une autre méthode (par exemple la
diffraction de rayons X) de détermination des parametres de maille.

Les clichés de diffraction en orientation du molybdéne (001) (figure 5.11.a) et (011) (figure
5.11.b) sont des preuves incontestables de la structure quadratique des précipités de carbure
intragranulaires.

Les phases de ce type, qui semblent correspondre 8 MoCy , ont été observées dans le
systéme molybdeéne - carbone. Il s'agit de phases a part entiere, dont les conditions
d'élaborations diffeérent considérablement des notres. Kikuchi et Nagakura [109] indiquent
l'existence de la structure cubique & faces centrées du molybdéne dans laquelle les atomes de
carbone n'occupent que certains sites octaédriques. Ils estiment la composition chimique du
carbure MoCx & x = 0,49 = 0,03 et le paramétre de la maille 2 0,425 + 0,001 nm.
Clougherty et coll. [110] signalent l'existence d'une structure cubique a faces centrées de
molybdene ol tous les sites octaédriques sont occupés par les atomes de carbone (structure
NaCl). De cette fagon, il s'agit de monocarbure de molybdéne (MoC) de paramétre
a= 0,427 nm.

Nous proposons pour le carbure MoCx une structure cubique a faces centrées
1égerement déformée. 11 semble plus approprié de décrire cette maille a partir de la maille
cubique centrée du molybdéne pur, car un paralléle étroit peut &tre fait avec la transformation
cubique centré — quadratique observée dans le systeme fer - carbone. La maille élémentaire

a alors pour parametres :

a=0,3053 nm ¢ = 0,406 nm
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b

Figure 5.11 Clichés de diffraction de MoCx en orientation du molybdene :
a. (001),
b. (011).

maille cubique centrée du Mo maille quadratique centrée du MoC,

a=0,315nm a=0,305nm
¢ = 0,406 nm

O - atomes de molybdéne
® - atomes de carbone

Figure 5.12 Transformation de la maille cubique centrée du Mo en maille quadratique
centrée du carbure MoCx.
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Les atomes de carbone sont alors sur les sites octaédriques situés au milieu des arétes
paralléles a c et au centre des faces (001) (figure 5.12). Le remplissage progressif de ces
sites provoque la transformation quadratique, car les deux atomes de Mo en premiers voisins
le long de l'axe ¢ ont tendance & €tre repoussés, alors que les quatre atomes de Mo situés
dans les directions <110> (28mes voisins) sont 1égérement attirés [111]. Ce remplissage
progressif des sites octaédriques provoque une variation linéaire des parametres a et ¢ de la
maille [112]. Une variation identique a celle donnée pour le systeme Fe-C peut étre proposée
pour Mo-C, avec comme points de référence : concentration en carbone x = O et
a=c =0,314 nm d'une part, et d'autre part X = 0,5 avec a= 0,300 nm ¢ = 0,425 nm [112]
(figure 5.13). Les parametres déduits de 'analyse des images de haute résolution peuvent
étre portés sur ce diagramme donnant ainsi une estimation de la concentration en carbone
x= 0,4.

Une autre méthode d'estimation de la stoechiométrie de ce carbure peut &tre envisagée
a l'aide des simulations d'image en faisant varier le taux de remplissage des sites
octaédriques par les atomes de carbone de x = 0 & x = 1. Dans les conditions d'observation
(épaisseur 6 a 15 nm, défocalisation -50 & -120 nm), nous constatons que les atomes de
carbone ne donnent pas de contribution significative au contraste d'image jusqu'a
x =0,5 ; par contre, un taux d'occupation x = 1 de ces mémes sites entraine une variation du
contraste qui n'est pas en accord avec les images expérimentales, ce qui forcément indique
que x doit étre inférieur a 0,5.

Dans 1'échantillon carburé a 1650 K pour 140 ppm at. de carbone dans le volume, on
retrouve le méme type de précipités et leur taille est encore plus importante. Si on considere
les conditions expérimentales, il en résulte que les carbures MoCx observés dans cet
échantillon se forment & la température de carburation (§ 1.1.2). Pour les autres échantillons
décrits précédemment, il peut en étre de méme. Toutefois 'apparition et I'enrichissement de
cette phase pendant le refroidissement nous semblent plus probables.

A notre connaissance, la structure des carbures intragranulaires de type quadratique n'a
pas encore été observée avant nous dans le réseau du molybdéne. Dans la bibliographie, on
trouve des résultats d'observations au MET de carbures Mo,C de structure hexagonale [113,
114], que nous n'avons jamais mis en évidence dans les grains de nos échantillons, sans
doute & cause des différentes conditions de carburation que les échantillons ont subies.
Contrairement & nos traitements, ceux décrits dans la bibliographie [113, 114] conduisent &
des teneurs en carbone qui dépassent largement la limite de solubilité déterminée par Rudman
[36] (figure 1.3).
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4.4

2.8 L J | l |

Figure 5.13 Parametres de la maille quadratique de MoCx en fonction de la
concentration en carbone. Les deux croix représentent les parametres
a et c déterminés d'apres les images expérimentales en appliquant la
procédure décrite dans le texte.
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Figure 5.14 Deux aiguilles de MoCx dans le plan (100), orientées selon les directions [013] et
[031].

Figure 5.15 Interface Mo - MoCy, comparaison de l'image expérimentale (en haut) et

simulée (en bas).
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Figure 5.16 Carbure MoCx au joint Z = 5.
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Interface Mo - MoCy

L'étude de l'interface molybdeéne-précipité MoCx conduit aux constatations suivantes :

- le rapport entre la distance interplanaire d119 du molybdeéne et la distance d113 du précipité
MoCx vaut 0,9 (mesuré sur un diffractogramme), ces plans font un angle de 4° environ.
Néanmoins l'interface est cohérente : pas de dislocations visibles sur de grandes
longueurs. Parmi les interprétations de cette observation, la présence d'un gradient de
composition ou d'une contrainte a l'interface semble plausible.

- le plan d'accolement est : (310) pour le molybdéne et (301) pour le précipité MoCx
- la relation d'orientation mutuelle s'écrit alors :

[001]mo // [001]Mocy
(310)Mo // (301)MocCk

Du fait de la symétrie du systéme, cette relation d'orientation indique que plusieurs
variantes d'orientation sont possibles. Deux d'entre elles ont été effectivement observées
(figure 5.14), I’angle entre les deux précipités (8 = 37°) correspondant 4 un des angles
possibles entre deux directions <310>.

Nous avons construit un modele géométrique de l'interface Mo-MoCx qui a servi
comme objet cristallin de départ pour le programme EMS (§ 5.2). L'image simulée est en
trés bon accord avec I'image expérimentale de l'interface (figure 5.15).

5.3.3.2. Précipitation et ségrégation aux joints de grains

En s'appuyant sur les analyses Auger et sur les observations au MEB, nous avons
considéré les joints de grains dans les bicristaux contenant 260 ou 800 ppm at. de carbone,
refroidis de 2400 K, comme des joints avec une ségrégation respectivement moyenne
(Cj =0.3) et forte (C; = 0,9). Les images de leurs structures obtenues au MEHR montrent
l'existence en leur sein d'une phase mince et souvent continue (figure 5.16). La précipitation
dite classique de Mo, C a pu €tre observée dans les échantillons carburés a 1650 K pour une
teneur en carbone égale a la limite de solubilité. Si dans ces échantillons, le carbone dans le
volume est en équilibre avec celui au joint, on peut espérer que 1'observation des parties de
joint, libres de carbures, nous fournira des informations sur la ségrégation.
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1.5 nm

Figure 5.17 Réseaux cristallographiques de deux grains de molybdéne et de carbure MoCyx
rapportés sur I'image expérimentale de la figure 5.16.

Figure 5.18 Dislocation sur l'interface Mo - MoCy intergranulaire.
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Phase mince

Elle couvre les joints de fagcon presque uniforme. Son épaisseur (d'environ 1nm)

relativement constante le long du joint est nettement plus faible que I'épaisseur des précipités
intragranulaires (4 2 5 nm), visibles dans le méme plan (001). L'interface entre cette phase et
les cristaux de molybdéne n'est pas bien définie. L'identification cristallographique de la
structure bien individualisée de cette couche révele des analogies avec la phase
intragranulaire MoCx.
En moyennant les mesures, on peut dire que la maille élémentaire de la structure observée est
quadratique centrée, avec un rapport c/a identique a celui de la phase intragranulaire.
Toutefois, il faut signaler que les mailles sont souvent distordues, une maille pouvant étre
assez différente de sa voisine. Le réseau cristallin de la phase continue et celui des deux
cristaux cubiques centrés du molybdene sont rapportés sur l'image expérimentale de MEHR
(figure 5.17).

La relation d'orientation entre cette phase intergranulaire et 1'un des cristaux (C1) est
idenuque a celle trouvée pour la phase intragranulaire MoCx. Par contre, pour 1’autre cristal
(C2), elle correspond a :

[100Imo // [100IMocy
(110)Mmo // (020)MoCy

Contrairement a la phase intragranulaire, la phase au joint £ = 5 contient des
dislocations (figure 5.18), qui semblent dissociées dans les plans (011) sensiblement
paralléles aux plans (110) du réseau de C1. Leur distribution est presque périodique le long
du joint, la périodicité étant de I’ordre de 7 nm.

La phase continue €tait aussi présente au joint £ = 5 du bicristal carburé a 2400 K et
contenant 2480 ppm at. de carbone dans le volume. Malgré nos attentes, nous n'avons pas
vu de précipités qui pouvaient correspondre a ceux observés sur ce joint au MEB. Nous
reviendrons sur ce probléme dans le paragraphe 5.4.

Phase discontinue

Des précipités différents ont €t€ observés au joint du bicristal carburé a 1650 K pour
une concentration volumique de carbone s'élevant & 140 ppm at. . Par comparaison avec les
observations au MEB (figure 1.26), les précipités qui sont visibles au MEHR correspondent
probablement a ceux qui sont les plus petits et apparaissent entre les gros sillons (interprétés
comme des traces de déchaussement d'une autre famille de carbures).
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Ces précipités bien individualisés sont répartis de fagon assez homogene le long du
joint (figure 5.19). Ils ont une forme caractéristique de triangle tres allongé, le petit coté de
ce triangle étant une facette pratiquement parallele aux plans (110) du molybdéne. Tous les
précipités observés sont en position non symétrique par rapport au plan du joint, ce Qui veut
dire qu'une des deux interfaces carbure-molybdeéne correspond au plan du joint. Les
observations menées le long d'un joint montrent que les précipités peuvent grossir avec la
méme probabilité dans un grain ou dans l'autre.

La structure hexagonale de ces précipités est confirmée par les relations angulaires
entre les différents plans atomiques, ainsi que par la présence de fautes d'empilement
parall¢les aux plans de base. Les précipités sont observés selon la direction [11 EO], I'axe c
étant dans le plan de l'image. Les mesures des parametres de la maille élémentaire
(a= 0,302 nm et ¢ = 0,473 nm) correspondent parfaitement au carbure de molybdéne Mo,C
répertori€ dans les fiches JCPDS sous le numéro 35-787. La présence de ce carbure sur le
joint a été aussi confirmée par l'analyse avec des rayons X rasants sur l'appareil
DOSOPHATEX [52] (cf. § 1.3.5).

L'axe c de ces précipités fait un petit angle (de 1'ordre de 4°) avec la direction <110>
du cristal de molybdene C1 (figure 5.20). La relation d'orientation entre C1 et le précipité est
proche de :

[0011nmo // [1120]Mo,C
(110)mo // (0001)Mo,C

Cette derni¢re est connue sous le nom de relation de Pitsch et Schrader, qui a €té observée
dans le systeme ferrite / MopC. L'interface entre le précipité et le grain C1 est rugueuse a
1'échelle atomique, ce qui est di & 1'important désaccord paramétrique entre (110)po €t
(0001 )Mo, : pour cette raison, de nombreuses dislocations sont présentes.

Le carbure Mo2C semble croitre par un mécanisme de migration de la petite facette, qui
est perpendiculaire a 1'axe ¢ (figure 5.21). La facette est semi-cohérente : des dislocations
d'interface sont présentes pour accommoder la différence des parametres de maille de la
phase hexagonale et du molybdeéne. Sur I'image expérimentale, on trouve trois dislocations
d'interface séparées par une distance légérement supérieure a 15 distances entre les plans
(110) du molybdene, soit 3,4 nm. La valeur théorique du rapport :
d(OOODMozC / d(llo)Mo = 1,06 correspond a une dislocation tous les 16 plans (110) du
molybdeéne, ce qui est en trés bon accord avec l'expérience.

La relation d'orientation avec le grain C2 (figure 5.20) s'écrit :

[001]mo // [1120]m0,c
(11000 // (10T Dm0,
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Le plan d'accolement est (310) pour le molybdéne (qui coincide avec le plan du joint)
et (21 30) pour le précipit€ MosC. Le désaccord entre (110)p, et (11 2O)M02C est inférieur a

2,5 % : ainsi l'interface est-elle presque cohérente.
Joint sans carbures

Ce n'est que dans I'échantillon carburé a 1650 K (Cy = 140 ppm at.), contenant des
carbures intergranulaires MosC, que des troncons de joint entre les précipités ont pu €étre
observés. La confrontation de I'image expérimentale avec les images simulées a partir du
fichier des positions atomiques du joint pur d'énergie minimale (figure 3.11) révéle un trés
bon accord, ce que nous allons commenter dans le paragraphe 5.4.

Dans le méme échantillon, une petite facette du plan (210) (figure 5.22), étant la
deuxi¢me variante du joint 2 = 5 (013), située entre deux marches (013), dans une zone ne
contenant pas des carbures ne correspond pas a la structure d'énergie minimale prédite par
les simulations (§ 3.3.1, figure 3.13). Plusieurs interprétations sont possibles : la facette
n'est pas bien relaxée car elle apparait entre deux parties de joint de plan différent ; la
ségrégation du carbone provoque le changement de l'unité structurale de jointZ = 5 (012).

54 INTERPRETATION DES OBSERVATIONS

Ségrégation "classique"

Les images expérimentales de la structure atomique du joint £ = 5 (figure 5.16) qui,
d'apres les observations au MEB et les analyses Auger, €taient censées comporter une
ségrégation en carbone ne correspondent pas a la définition classique de la ségrégation
intergranulaire qui suppose que les atomes étrangers occupent des sites favorables sur une
ou deux couches atomiques adjacentes au plan du joint. La phase continue observée s'étend
sur au moins quatre distances interatomiques et sa structure (quadratique centrée) est
nettement différente de la structure du molybdéne, ce qui ne permet pas de la qualifier de
ségrégation au sens classique du terme. Le dopage contrflé en carbone pour une
concentration intergranulaire inférieure 2 Cj = 0,3 n'était pas possible, a cause de la limite de
détection, assez €levée, de cet élément par le spectrometre Auger et de l'importante
dispersion des résultats des mesures de la concentration.

Toutefois, dans un échantillon contenant des précipités intergranulaires & 1'état
d'équilibre, sur les parties de joint libres de carbures, on peut espérer observer la structure
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du joint avec les atomes de soluté en ségrégation. L'échantillon carburé & 1650 K
(Cy = 140 ppm at.) remplit cette condition. Le trés bon accord entre 1'image expérimentale
d'une partie du joint exempt de carbures avec l'image simulée du joint pur indique que la
ségrégation en équilibre avec les précipités intergranulaires ne modifie pas ou trés peu les
positions des atomes du molybdéne. Ceci est conforme avec les prévisions 'proven‘ant des
simulations (cf. § 4.4 et § 6.1)

Phase mince

Dans les échantillons carburés, pour une concentration intergranulaire de carbone
Cj= 0,3 ou Cij= 0,9, une phase MoCx a €té mise en évidence ; elle couvre toutes les parties
du joint Z = 5 observables au microscope. De plus, les meilleures images de cette structure
(figure 5.16), ont été obtenues sur un échantillon contenant des précipités MoyC formés
pendant le refroidissement. Ces précipités étaient treés bien visibles au MEB, mais ne se
trouvaient par sur des lames minces observées au MEHR.

Nos observations ne nous permettent pas de conclure si, avec 1'augmentation de la
concentration intergranulaire de carbone, la phase MoCx occupe une surface du joint de plus
en plus importante. Toutefois, chaque fois que 'observation de cette phase a ét€ possible, sa
largeur semblait €tre constante. I n'est pas exclu qu'avec I'augmentation de la concentration
en carbone au joint, la phase s'enrichisse en cet élément, ce qui veut dire que le taux de
remplissage des sites octaédriques du réseau quadratique centré du molybdeéne augmente.
Une vérification de cette hypothese nécessiterait, par exemple, des mesures trés précises des
parametres de la maille de la phase, pour des concentrations intergranulaires moyennes en
carbone différentes.

La phase mince semble étre une forme transitoire entre la ségrégation "classique" et la
précipitation couramment observée & 1'aide des méthodes conventionnelles comme la
microscopie optique, MEB ou MET.

Pour les raisons évoquées précédemment, il ne nous est pas possible de suivre le
passage entre la ségrégation sur une couche et la phase continue ; par contre, nous avons
quelques indications sur la transformation de la phase continue en phase discontinue
(précipitation classique de Mo, C).

Précipitation intergranulaire de carbure de molybdéne Mo2C

I1 existe une similitude d'orientation entre la phase mince MoCx et le réseau du
molybdene : les plans (011) de la structure quadratique de MoCy sont presque paralléles aux
plans (110) du molybdene (cristal C1) et il en est de méme pour les plans de base (0001) de
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la structure hexagonale de MoaC. De plus, le plan d'accolement du réseau du molybdéne
avec ces deux phases est identique.

Ces remarques peuvent suggérer qu'aux joints de grains, Mo,C pourrait se former a
partir de la phase continue MoCx. En effet, contrairement aux carbures intragranulaires
MoCx, dans la phase continue intergranulaire, des dislocations sont présentes' (figure 5.18),
ce qui révele 'existence d'importantes contraintes internes. Ces dislocations sont dissociées
sur le plan compact (011) de la phase MoCx. 11 faut se souvenir que la phase MoCx peut se
représenter de deux facons différentes : soit par une maille quadratique centrée soit par une
maille cubique de type NaCl légerement déformée (figure 5.23). Les plans (011) de la
structure quadratique correspondent aux plans (111) de la structure cubique. Les défauts
d'empilement dans ces plans, qui sont entourés par les dislocations partielles, représentent
localement la structure hexagonale et pourraient donc étre considérés comme des germes de
la phase hexagonale Mo,C.

Du fait que, dans les échantillons contenant différentes concentrations intergranulaires
en carbone, la phase mince semblait avoir toujours la méme largeur, on peut penser qu'elle
ne peut pas croitre et que, pour contenir une quantité€ de carbone croissante, elle doit subir
une transformation quadratique - hexagonal donnant des précipités discontinus beaucoup
plus épais.

Dans 1'échantillon carburé a 2400 K et contenant 2480 ppm at. de carbone dans le
volume, nous observons la transformation de la phase mince en précipités Mo,C survenant
au joint de grains pendant le refroidissement, qui n'est pas suffisamment rapide pour retenir
la structure formée a la température de carburation (égale a celle du début de
refroidissement). Par contre dans l'échantillon carburé a 1650 K pour une concentration
volumique en carbone de 140 ppm at. (teneur voisine de la limite de solubilité a cette
température), la transformation quadratique - hexagonal a eu lieu au joint de grains pendant
le traitement de carburation. Toutefois, la présence permanente dans les grains d'aiguilles de
la phase MoCx signifie que la transformation a plus de mal & se produire dans les grains
qu'au joint de grains et qu'une sursaturation est nécessaire pour la déclencher.

Pour pouvoir généraliser les résultats de ces observations, il faudrait analyser
l'influence de la structure du joint 2 = 5 étudié€ sur les phénomenes observés. On ne peut pas
exclure qu'il s'agisse d'un cas singulier, car le plan de ce joint (013) correspond aux plans
d'accolement des précipités MoCx dans les grains et 1'une des interfaces du carbure MosC.
L'importance du plan (013) a été souvent soulignée dans d'autres systemes, comme V-C,
Nb-C, Ta-C [114] sans toutefois avoir ét€ expliquée. I serait alors trés intéressant de faire le
méme genre d'observations dans les bicristaux contenant d'autres plans de joint que le plan
(013).






CHAPITRE 6
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SYNTHESE

Des renseignements concernant la concentration et 1'état chimique du carbone aux
joints de grains du molybdene en fonction de la concentration en volume et de la température
ont ét€ obtenus par différents moyens expérimentaux et théoriques. Il s'agit de savoir
maintenant si ces résultats forment un ensemble cohérent. Parallelement, nous ferons la
méme démarche concernant l'oxygene, en nous référant aux résultats expérimentaux
obtenus précédemment dans notre laboratoire [23, 25].

On se rappelle par ailleurs (cf. introduction) que les influences du carbone et de
'oxygene sur la cohésion mécanique des joints de grains du molybdéne sont opposées.
Notre interprétation reposera sur les observations de MEHR déja rapportées et sur des
simulations a l'échelle atomique de décohésion de joints de molybdéne plus ou moins
chargés en oxygene ou en carbone, dont la structure a été€ calculée auparavant (chapitre 4).

6.1 CARBONE ET OXYGENE AUX JOINTS DE GRAINS :
SEGREGATION, PRECIPITATION

6.1.1 Prédiction du taux de ségrégation d'équilibre a
température non nulle

Si l'on veut rendre compte des résultats expérimentaux concernant la ségrégation
intergranulaire & partir des simulations effectuées en statique moléculaire (chapitre 4), il faut
prendre en compte 1'effet de la température sur le peuplement des sites intergranulaires.

La démarche thermodynamique proposée par Nowicki et coll. [29], qui tient compte
de la présence au sein du joint de sites caractérisés par des enthalpies de mélange différentes,
permet de calculer comme suit la relation entre la concentration intergranulaire et la

température de sé€grégation :

1
Cj = E gnk Ik (6.1)

avec P : nombre total de sites intergranulaires par période du joint
ng : nombre de sites de type k
tk : taux d'occupation des sites de type k, dépendant de la température.
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Figure 6.1 Variation de I'enthalpie de mélange des atomes de carbone dans les sites 8 et C
du joint 32°, en fonction du taux d'occupation des sites A et & respectivement.
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En se fondant sur nos résultats expérimentaux (chapitre 1), nous considérons que le
systeme étudi€ de Mo-C est en équilibre intemne, c'est-a-dire que 1'équilibre est établi entre le
carbone ségrégé et le carbone en solution solide. Pour le systéme Mo-O, nous prenons la
méme hypothese car les traitements de dopage ont €té faits dans une enceinte émalogﬁe [23].
Ainsi, le taux d'occupation du site de type k est non seulement une fonction de la
température et de I'énergie de ségrégation €g dans un site k, mais aussi de la concentration
des solutés dans le volume Cy, [29] :

Cy exp[—fﬁl
ty = kT J (6.2)

1-Cy + Cvexp[—--e—sl‘—

kT

ou: gk = hx —h, (6.3)
avec hy : enthalpie de mélange dans les sites k au joint de grains
ho : enthalpie de mélange dans le site intragranulaire le plus favorable pour la
dissolution du soluté

Dans le cas ol il n'y a pas d'interaction entre les atomes de soluté ségrégés aux sites
de types différents, les valeurs des enthalpies de mélange sont données directement par les
simulations de la séquence d'occupation maximale des sites intergranulaires de ségrégation a
0K (figure 4.5 ou 4.6). Or, lors de nos simulations, nous avons constaté que l'enthalpie de
mélange d'un site dépend du remplissage des autres sites et n'est pas forcément plus élevée
que celle des sites occupés précédemment. Pour pouvoir utiliser les formules (6.1) a (6.3),
il est alors indispensable de déterminer la relation entre 1'enthalpie de mélange d'un type de
sites k et le taux de remplissage des sites occupés avant celui-ci (1, 2, ...(k-1)).

En toute rigueur, il aurait fallu envisager un grand nombre de simulations en faisant
varier successivement le taux d'occupation de chaque type de sites (1, 2, ...(k-1)). Faute
d'une telle démarche, nous nous sommes donné pour hx une fonction simple des
remplissages précédents (dans la séquence d'occupation). L'analyse des valeurs
d'enthalpies de mélange lorsque les sites différents des sites k sont remplis (figures 4.5 et
4.6), ou vides (tableau 4.3.d) et de quelques valeurs d'enthalpie pour des taux de
remplissage intermédiaires nous a conduit a adopter (pour k > 1) une fonction parabolique
hy(t m<k)- Celle-ci passe par les points (t ,y = 0, h(0)) et (t m = 1 , hi(1)), point ol la
premiére dérivée de la fonction est égale a zéro (cf. figure 6.1). Pour simplifier, nous nous
sommes en général contentés de tenir compte uniquement du taux de remplissage des sites
(m =k - 1) occupés juste avant les sites k.
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Figure 6.2 Structure du joint de désorientation de 32°(A, 0, C - sites de ségrégation).
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Aussi bien pour le carbone (§ 1.3.1 et 1.3.2) que pour l'oxygéne [23], nous ne
disposons des résultats expérimentaux concernant la concentration intergranulaire en
fonction de la température que pour le joint de désorientation 32°. L'étude des séquences
d'occupation des sites intergranulaires par le carbone et I'oxygéne n'a été effectuée qué pour
le joint 37° (§ 4.3). Bien que les structures atomiques de ces deux joints soient trés proches,
puisque constituées uniquement ou trés majoritairement de la méme unité structurale (013)
(cf. figures 3.10 et 3.11), nous avons préféré établir la séquence d'occupation des sites par
les solutés au joint de désorientation 32° dont la structure est donnée par la figure 6.2, selon
la procédure décrite dans le § 4.3.

La comparaison entre la courbe C; = f(T) déterminée expérimentalement et celle
provenant des simulations devrait permettre d'estimer quelle est la part de la ségrégation
intergranulaire d'équilibre dans les mesures expérimentales de la concentration de soluté au
joint de grains.

6.1.2 CAS DE L'OXYGENE DANS LE JOINT DE FLEXION DE 32°
AUTOUR DE L'AXE [100]

D'apres les simulations, la ségrégation d'oxygeéne dépend fortement de la

désorientation du joint de grains. Les sites de méme type (A, d, C...) présents dans les deux
joints examinés (désorientations 32° et 37°) se caractérisent par des enthalpies de mélange
assez différentes (figure 4.5 et tableau 6.1) : en conséquence, les séquences d'occupation
des sites ne sont pas équivalentes.
L'oxygene semble étre trés sensible aux différences structurales entre le joint de 32° et celui
de 37°. La présence, au joint de 32°, d'un atome de molybdéne dans 1'un des quatre sites A
et l'existence de 1'unité structurale (002) empéchent les atomes d'oxygene d'occuper a la
fois les trois sites A restants. Il n'est pas favorable énergétiquement que l'atome de
molybdéne dans le site A soit remplacé par un atome d'oxygene, ce qui est tout a fait
possible pour le carbone (cf. § 6.1.3).

D'apres nos simulations, la dissolution des atomes de carbone dans le réseau parfait
du molybdene s'est avérée la plus favorable dans les sites tétraédriques (tableau 4.2), ce qui
nous a conduit & calculer les concentrations de carbone, en volume et au joint, par rapport au
nombre de sites interstitiels (cf. formules (1.4) et (1.5)). En ce qui concerne l'oxygene, les
enthalpies de mélange de cet élément dans les sites tétraédriques et substitutionnels du réseau
parfait sont trés proches, ce qui ne permet pas de préjuger des sites sur lesquels la
dissolution aura lieu. Finalement, en tenant compte des indications de la bibliographie [34],
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Figure 6.2 Ségrégation d'oxygene en fonction de la température dans un joint de
flexion de 32°:
a. comparaison de la concentration intergranulaire prédite par les
simulations, pour deux teneurs dans le volume : 2:107% et 14-107° ,
et de celle mesurée expérimentalement [23,25]
b. nombre de sites occupés des différents types, par période du
joint, pour Cy= 2107,
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nous avons décidé de calculer les concentrations en oxygene (C; et Cy) par rapport au
nombre de sites substitutionnels.

L'application du modele thermodynamique proposé€ au § 6.1.1, dans le cas du joint de
32° conduit a une fonction C; = f(T) (figure 6.3.a) qui, jusque vers 1000 K, correspond a la.
saturation de tous les sites de ségrégation. Cette fonction décroit entre 1000 K et 2000 K
(pour Cy =2-1076) ou 2400 K (pour Cy = 14-10-6), plus ou moins vite selon les domaines
de température. Ces courbes résultent évidemment de la contribution des taux d'occupation
de chaque type de sites de ségrégation : par exemple pour Cy = 2-10-9, les nombres de sites
occupés par période de joint en fonction de la température sont donnés sur la figure 6.3.b.
Avec I'augmentation de la température, le dépeuplement de chaque type de site commence &
des températures différentes et se fait avec des vitesses variables.

La figure 6.3.a permet la comparaison les résultats expérimentaux concernant la
concentration d'oxygene au joint de désorientation 32° en fonction de la tefnpérature de
ségrégation [23] et les prévisions issues des simulations, que nous venons de donner. Les
points expérimentaux sont & peu prés situés entre deux courbes théoriques Cj = f(T), 1'une
calculée pour Cy = 2-1076 (valeur suggérée dans la référence [23]) et I'autre pour Cy =
14-10°6. On peut noter aussi que l'allure de décroissance des valeurs expérimentales de G;
avec la température ressemble a celle prédite a partir des simulations. II est peut-€tre vain de
chercher un accord étroit entre mesures et prédictions théoriques, & cause de l'incertitude
habituelle des mesures de concentration par spectromeétre Auger, de la connaissance
imprécise de la teneur en volume de I'oxygeéne a des niveaux si faibles, comme de celle des
enthalpies de mélange calculées dans les sites intergranulaires.

6.1.3 CAS DU CARBONE DANS LE JOINT DE FLEXION DE 32°
AUTOUR DE L'AXE [100]

De la comparaison du schéma sur la figure 4.6 et du tableau 6.2, il résulte que la
séquence d'occupation des sites aux joints 32° et 37° par les atomes de carbone est identique,
les enthalpies de mélange dans chaque type de site étant tres proches dans les deux cas. Par
conséquent, dans les mémes conditions extérieures (température, concentration dans le
volume), on peut s'attendre a la méme concentration intergranulaire de carbone sur ces deux
joints. Un léger écart, surtout prés du remplissage maximal, peut provenir de la différence
dans la densité réelle des sites de ségrégation intergranulaires. Cette densité est plus faible
pour le joint de 32° que pour le joint de 37°, & cause de présence au sein de ce premier joint
de I'unité structurale (002) qui ne contient aucun site favorable de ségrégation.
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Figure 6.4 Prévisions de la concentration d'équilibre de carbone au joint de flexion 32°en
fonction de la température :
1. issues des simulations de la ségrégation (pour deux concentrations en
volume 88107 et2,7-107)
2. calculée a partir de nos résultats expérimentaux, selon le modele de
Fowler de la ségrégation sur une couche (cf. § 1.3.3).
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Examen de I'hypothése d'une simple ségrégation d'équilibre

Pour les fonctions des enthalpies de mélange hi~1 = f(tx.1) proposées (cf. figure 6.1)
et pour les concentrations dans le volume (de 8,810°5 a 2,7-10%) que ‘nous avons’
explorées expérimentalement, l'application des formules (6.1) a (6.3) conduit a une courbe
Cj = f(T) a deux paliers suivis, au-dessus de 1400 K, par une décroissance progressive de
C;. Sur la figure 6.4, nous présentons deux de ces courbes pour les concentrations limites
de 8,8 1075 et 2,7-10~4. Dans le but d'une comparaison, il a été aussi rapporté la courbe de
la concentration d'équilibre calculée a partir de nos résultats expérimentaux selon le modele
de ségrégation de Fowler (cf. § 1.3.3). Pour les températures supérieures a 2100 K, les
courbes provenant des simulations rejoignent la "courbe de Fowler". En-dessous de cette
température, le modele de Fowler prévoit une trés rapide augmentation de Cj jusqu'a la
valeur de saturation, tandis que les enthalpies de mélange relativement élevées du carbone
dans les sites de ségrégation intergranulaire conduisent au remplissage complet a des
températures beaucoup plus basses (au-dessous de 100 K).

Les deux descriptions (simulations et modele thermodynamique appliqué aux résultats
expérimentaux concernant les concentrations intergranulaires) sont donc en profond
désaccord. Les observations au microscope €lectronique a haute résolution des structures
atomiques du joint de grains de désorientation de 37° dans des échantillons carburés,
apportent une contribution incontestable dans la compréhension des phénomeénes
intergranulaires ayant lieu dans le systtme Mo-C. Ceci va permettre entre autres d'expliquer
la divergence précédente.

Interpréiation proposée

Dans le but d'étre le plus explicite possible, il nous a semblé utile de présenter les
résultats majeurs de notre étude sur deux figures (6.5 et 6.6) et d'y rassembler aussi nos
conclusions principales. Un commentaire s'avere toutefois nécessaire.

Selon les observations faites principalement au MEHR, les résultats expérimentaux de
la concentration intergranulaire du carbone en fonction de la température de recuit (figure
6.5) correspondent a la présence d'une phase mince MoCx et de une ségrégation hors
équilibre.

La composition chimique de MoCx de structure quadratique a été estimée a X = 0,4
(29 % de carbone). Selon notre opinion, avec la décroissance de la température (ou
l'augmentation de la concentration de carbone en volume), la stoechiométrie de ce carbure ne
change pas ; par contre, son taux de couverture de la surface du joint croit. L'estimation de
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ce taux est difficile, car la faible épaisseur du carbure MoCx rend impossible son
observation par des méthodes classiques comme le MEB ou MET, et dans des lames minces
pour les observations au MEHR, la longueur de joints de grains sur les plages exploatables
(donnant I'image convenable) est le plus souvant inférieure a 50 nm.

Comme toutefois les paramétres de la maille élémentaire de ce carbure peuvent légérement
varier (cf. § 5.3.3), il est possible qu'au voisinage de la température du solvus, la
concentration de carbone puisse augmenter de 29 % a 33 % (c'est a dire celle du carbure
Mo,C), ce qui pourrait faciliter le déclenchement de la transformation MoCx en carbure
hexagonal MoyC. ,

La présence de MoCx au sein des joints dans nos échantillons est étroitement liée aux
conditions des traitements thermiques que nous avons appliqués, en particulier a la vitesse
de refroidissement trop faible pour retenir la structure de la température de traitement. Nous
avons démontré que se produisait un enrichissement des joints en atomes de carbone au
cours de la trempe appliquée. Pendant cette trempe, 1'enrichissement des joints conduit
probablement & I'apparition non seulement de MoCy, mais aussi & une ségrégation hors
équilibre. Apres une trempe ultra rapide, la ségrégation intergranulaire d'équilibre pourrait
étre difficilement détectée dans la plage de température explorée, si l'on en croit les
prévisions issues des simulations, car elle risquerait de ne pas dépasser la limite de détection
du spectromeétre Auger.

A l'égard du dépouillement des spectres Auger, si on admet le raisonnement
précédent, la concentration en carbone mesurée (par couche atomique) apparait comme la
somme de la teneur en carbone des zones du joint ol se produit la ségrégation hors équilibre
et de la concentration en carbone (par couche) dans le carbure MoCx, pondérée par le taux
de recouvrement du carbure. On comprend bien qu'en faisant 'hypoth¢se d'une ségrégation
(sur une, deux ou trois couches), le dépouillement des spectres Auger conduise & une
surestimation de la concentration intergranulaire en carbone.

Dans les conditions d'équilibre, apres le recuit, avant trempe, il n'est pas exclu qu'a
I'approche de la température de solvus, la phase mince intergranulaire MoCyx puisse se
former. La température de la borne supérieure du domaine d'existence de cette derniere ne
nous est pas connue, ce que nous avons signalé sur la figure 6.5.

Selon le diagramme d'équilibre (figure 1.3), pour la concentration en carbone dans le
volume Cy = 260 ppm at. , la précipitation du carbure Mo,C de structure hexagonale
commence a partir de 1726 K. Dans nos conditions expérimentales, 1'enrichissement des
joints en atomes de carbone pendant la trempe est, a cette température, de 1'ordre de Cj =
0,07 (cf. figure 1.15), ce qui déplace vraisemblablement la température de début de
précipitation vers une valeur plus €levée. Entre les précipités intergranulaires MosC, la
teneur en carbone est sans doute supérieure a la concentration de la ségrégation d'équilibre,

a cause de I'enrichissement pendant le refroidissement.
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Dans le domaine des concentrations volumiques explorées (260 a 2460 ppm at.), le
trés important enrichissement pendant la trempe a partir de 2400 K nous a empéché
d'observer la ségrégation d'équilibre aux joints de grains (figure 6.6). Bien que la
concentration en volume 2 partir de laquelle la phase mince de MoCx apparait aux joints ne
soit pas connue, sa composition proche de celle de Mo,C nous fait penser que, dans les
conditions d'équilibre 2 haute température, elle se forme au-dessus de C3, concentration
inférieure 4 la limite de solubilité C,. Pour des vitesses de refroidissement considérablement
plus €levées que celle appliquée, il devrait alors étre possible d'avoir seulement aux joints la
ségrégation d'équilibre, pour Cy < C3.

Dans nos conditions expérimentales, la phase quadratique de MoCx était présente aux
joints de grains, soit accompagnée par une ségrégation hors équilibre, soit par celle-ci et des
précipité€s de MoaC, ce qui est une des preuves de la transformation de la structure
quadratique en structure hexagonale pour ce carbure.

Remarque

Il ne nous a pas été possible d'observer au MEHR des joints de désorientations
différentes et nous n'avons disposé que des observations concernant le joint de 37° (§ 5.3).
On a pu constater que la désorientation entre 22° et 37° n'a que peu d'influence sur la
concentration intergranulaire en fonction de la teneur en carbone dans le volume (figure
1.10). On peut donc s'attendre que la phase mince métastable se forme aussi sur les joints
de fortes désorientations autres que 37°. Sinon, la ségrégation sur ces joints aurait di étre
plus abondante que celle au joint de 37°, pour compenser 1'absence supposée de MoCx et
donner la méme concentration intergranulaire. Or, ceci ne serait pas en accord avec les
résultats des simulations (cf. § 4.4) et, comme nous allons le voir, n'expliquerait pas le

renforcement observé des joints par le carbone.

6.2 RESISTANCE A LA RUPTURE DES JOINTS DE GRAINS -
EFFET DU CARBONE ET DE L'OXYGENE

Afin de comparer correctement l'effet de la présence de carbone et d'oxygene aux
joints de grains sur leur résistance, il faut mettre en parallele des résultats correspondants au
méme état chimique et & la méme concentration de ces deux éléments. Nous examinerons
tour & tour le cas de simples ségrégations et celui de joints peuplés de carbone.
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Figure 6.7 Résultats des simulations de la décohésion normale au joint de 37° :
a l'état pur (a) ou contenant 2 atomes de carbone (b) ou d'oxygene (c)
par période, dans les sites A (cf. figure 4.3).
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Figure 6.8 Résultats des simulations de la décohésion normale au joint de 37° :
a l'état pur (a) ou avec tous les sites A, 8, C par période occupés
par les atomes de carbone (b) ou d'oxygene (c).
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6.2.1 AVEC UNE SIMPLE SEGREGATION DE CARBONE OU
D'OXYGENE

D'apres les essais mécaniques effectués sur les bicristaux de molybdéne dopés en
oxygene, la présence aux joints de grains de cet élément a I'état de ségrégation est a 1'origine
de la fragilité intergranulaire [26]. Du fait que la ségrégation seule de carbone (sans
précipitation intergranulaire) n'a pas pu étre observée et qu'il n'est pas juste de comparer le
comportement des joints de grains contenant 'oxygene ségrégé avec celui provoqué par la
présence de la phase mince de carbure MoCyx, nous sommes obligés de faire appel a des
prévisions issues des simulations numériques de la ségrégation intergranulaire de ces deux
éléments.

Nous avons procédé a la simulation de la décohésion normale au joint de 37°, se
trouvant soit a 1'état pur, soit contenant des solutés. En pratique, nous avons regardé le
changement de I'énergie du bicristal par rapport & 1'état initial en fonction de la distance de
séparation des deux grains. Le choix des concentrations intergranulaires de solutés s'est
porté :

- d'une part sur le remplissage maximal des sites, par les atomes de carbone, a haute
température (au-dessus de 1400 K), correspondant 4 deux sites A occupés par période

- d'autre part, sur un remplissage (2 sites A + 4 sites d + 4 sites C par période du joint de
37°) qui peut correspondre a celui de I'oxygene 2 1'une des hautes températures (par exemple
2200 K) explorée expérimentalement [23] et, pour le carbone, au remplissage qui apparait
au-dessous de 100 K.

D'aprés les simulations, les comportements du joint pur et des joints avec deux sites A
occupés par les atomes de soluté sont similaires (figure 6.7) : avec la croissance de la
distance entre les grains, les systemes (bicristaux) augmentent leurs €nergies. Un
éloignement des deux grains 2 une distance d'environ 4 A est nécessaire pour rompre des
liaisons chimiques. Pour maintenir les deux grains séparés, le joint pur requiert la plus
grande énergie, ce qui signifie que, parmi les trois joints simulés, celui a 1'état pur est le plus
résistant a la rupture. Selon ce critere, le joint avec les atomes d'oxygeéne est le moins
résistant.

Les joints contenant une quantité plus importante d'atomes de soluté (2A + 43 + 4C)
se comportent de facon radicalement différente : leur énergie diminue quand la distance entre
deux grains augmente (figure 6.8). Cette diminution est assez faible pour le joint contenant
des atomes de carbone et plus prononcée dans le cas de ségrégation d'oxygene. Le
phénoméne observé nous mene a la conclusion que, lors de la rupture des joints en
question, le systeme fournit de 1'énergie (énergétiquement, il est plus avantageux d'avoir
des grains séparés que de maintenir le joint dopé) ; cette énergie est nettement plus
importante pour le joint avec sé€grégation d'oxygene qu'avec ségrégation de carbone.
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En résumé des résultats présentés sur les figures 6.7 et 6.8, il faut s'attendre, tout au moins
pour le joint de désorientation 37°, & une cohésion plus faible des joints avec des solutés par
rapport au joint pur ; pour la méme concentration intergranulaire en soluté, les joints avec du
carbone devrait étre plus solides que ceux avec de 1'oxygene.

Toutefois, pour comparer le comportement des échantillons dopés en oXygéne ouen

carbone dans les mémes conditions expérimentales (2 haute température), il faudrait
examiner typiquement un joint avec un faible taux de ségrégation de carbone (par exemple 2
sites A occupés par période s'il s'agit du joint de 37°) et celui avec une ségrégation plus
importante d'oxygene (par exemple 10 sites occupés par période du joint de 37°). Alors la
conclusion est évidente : le joint de 37° avec du carbone a presque la méme cohésion que le
joint pur ; par contre celui avec de l'oxygene est fragile.
Pour appuyer cette constatation, on peut rappeler que, d'apres les simulations (§ 4.4) et les
observations au MEHR (§ 5.4), 1a ségrégation de carbone au joint de 37° ne modifie presque
pas les positions des atomes de molybdeéne ; par contre les atomes d'oxygene ségrégeés,
méme en plus faible quantité, provoquent des déplacements significatifs des atomes de
molybdéne de leurs positions d'énergie minimale dans le joint pur.

6.2.2 EN PRESENCE DE LA PHASE MINCE MoOCx

Dans les conditions expérimentales que nous avons appliquées, l'effet renforcant de la
présence de carbone sur le comportement des joints de grains, observé quand C; = 0,3 ou
0,9 (§ 2.2.2) revient a la phase mince MoCyx (cf. figure 6.6). Pour une concentration
intergranulaire moyenne de carbone égale a 0,3 (calculée pour I'hypothese de la ségrégation
sur une couche de chaque c6té du plan du joint), la faible épaisseur de MoCx et son taux de
recouvrement de la surface du joint relativement faible n'occasionnent pas de changement de
caractere de la rupture par rapport a celui du joint pur : 1'aspect des surfaces de rupture ne se
modifie pas.

Selon nos prévisions (§ 6.1.3), avec 'augmentation de la concentration intergranulaire
de carbone, la phase mince couvre des parties de joint de plus en plus grandes, ce qui se
manifeste par une légere augmentation de la résistance de celui-ci. Le caractére rugueux des
surfaces de rupture résulte du fait que la rupture ne suit plus le plan du joint, qui en présence
de la phase mince perd son identité. Il est alors probable que des liaisons a l'interface Mo-
MoCx sont plus solides que celles entre les atomes de molybdéne.






247-

6.2.3 EN PRESENCE DES CARBURES MO>C

En fonction des conditions de traitement de dopage et de la température de début de-
trempe, nous avons observé des carbures de morphologies différentes (figures 1.24, 1.25 et
1.26). Faute de connaitre leurs résistances a la rupture respectives (les résultats de nos
essais mécaniques sont trop incomplets), nous supposons que leurs comportements ne sont

pas les mémes.
Carbures formés a une température inférieure a celle de début de trempe

Dans les échantillons refroidis a partir d'une température élevée (par exemple 2400 K)
et contenant dans le volume plus que 800 ppm at. de carbone, la précipitation survient
pendant la trempe dés que Cy devient supérieure & Ci,. La cohésion des joints est 1égerement
dégradée par rapport a celle des joints purs. Bien qu'au MEB, seuls des précipités MozC de
structure hexagonale soient perceptibles, les observations au MEHR témoignent de
I'existence au joint de grains de la phase mince. Celle-ci, faute de temps pendant la trempe,
n'a pas subi la transformation en Mo,C hexagonal dans sa totalité. Il est alors possible que,
pour cette configuration des carbures au joint de grains, le pouvoir renfor¢ant de la phase
mince contrecarre la fragilité€ apportée par les carbures Mo2C (cf. § 2.2.3).

Carbures formés a partir de la température de début de trempe

Ce type de carbures a été observé dans les échantillons contenant par exemple
140 ppm at. de carbone dans le volume et refroidis a partir de 1650 K. En se basant sur les
observations au MEHR, on peut penser que la transformation de la phase mince en carbures
discontinus MozC a eu lieu et que méme la majorité€ des précipités ont eu le temps de grossir.
L'aspect des surfaces de rupture indique que cetie derniére passe par 1'interface Mo-MozC
qui, vu sa structure, devrait &ire moins résistante que celle entre le molybdene et la phase
mince, ce qui laisse supposer que les joints de grains couverts uniquement des précipités
MoC sont fragiles.






- 249 .

CONCLUSION GENERALE

Apres avoir interprété, dans le chapitre précédent, les principaux résultats
expérimentaux que nous avons obtenus, qu'il nous soit autorisé de conclure sur la
contribution de notre étude dans la compréhension des phénomeénes intergranulaires dans le
molybdéne reli€s a la présence de carbone.

Contrairement a la conviction courante, les traitements de purification du molybdeéne
correctement menés peuvent conduire au comportement plus ou moins ductile de nombreux
type de joints de grains a la température ambiante. A notre connaissance, le comportement
fragile du molybdéne couramment observé résulte en grande partie de la présence d'oxygéne
dans le matériau. Le moyen de désoxydation du molybdeéne le plus efficace semble €tre un
recuit 2 haute température dans une atmosphére carburante. Ainsi, le premier réle du carbone
est de diminuer au maximum la teneur en oxygene dans le métal ; I'amélioration de la
cohéston intergranulaire, constatée dans de nombreuses études, dans le molybdéne carburé
mais ayant une teneur initiale en oxygeéne non nulle, était considérée a tort comme l'action
directe du carbone sur les propriétés mécaniques du molybdeéne.

La suite logique de la recherche du role propre du carbone sur le comportement
mécamique du molybdene est 1'étude du matériau comportant seulement du carbone a 1'état de
ségrégation ou de précipitation intergranulaire. D'aprés nos résultats théoriques, la
ségrégation d'équilibre du carbone au-dessus de 100 K est trop faible pour €tre mesurée par
spectrométrie Auger, a cause de la limite de détection de cet élément par cette technique. Par
ailleur dans la pratique industrielle et méme dans les conditions expérimentales courantes, il
est trés peu probable de n'avoir aux joints de grains qu'une ségrégation de carbone, sans
qu'aucune précipitation intervienne. La condition requise serait avant tout une grande vitesse
de refroidissement (un millier de degrés par seconde, ou plus) apres le traitement de mise en
solution de carbone. Nos simulations de la rupture des joints indiquent qu'une simple
ségrégation de carbone ne modifierait pas la cobésion intergranulaire du molybdéne.

Sous condition de ne pas dépasser la limite de solubilité au cours du recuit & haute
température (supérieure & 1900 K) et de maintenir la vitesse de refroidissement aux alentours
de 100 °/s, il est possible de retenir & la température ambiante une phase de carbure
métastable MoCx (x = 0,4) qui, aux joints de grains, forme un film trés mince (~ 10 A). Le
trait caractéristique de cette nouvelle phase du systeme Mo-C, jamais vue auparavant, est de
s'accommoder parfaitement aux réseaux cristallographiques des deux grains du molybdéne,
a ce point que l'interface Mo-MoCx est pratiquement impossible a localiser.
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Si on considere les études précédentes, il n'est pas exclu que la préparation des échantillons
en vue d'observer et d'analyser une ségrégation de carbone ait conduit 4 la formation de
MoCx au sein des joints de grains. Toutefois, sa treés faible épaisseur interdit sa mise en
évidence a l'aide des méthodes classiques d'observation, ne descendant pas a I'échelle
atomique.

En se basant sur nos mesures expérimentales de la résistance a la rupture des joints de
grains, nous avons le sentiment que la phase mince est a 'origine du renforcement des joints
dans le molybdéne dopé en carbone.

La phase MoCy peut &tre présente aux joints en méme temps que des carbures
tridimensionnels discontinus Mo, C, facilement décelables a I'aides des techniques classiques
d'observation. Le taux de recouvrement des joints par 1'un et I'autre de ces carbures dépend
des conditions expérimentales. Ainsi, l'influence plutdt fragilisante des précipités
intergranulaires discontinus peut-elle €tre plus ou moins atténuée par le role consolidant de la
phase mince MoCx. L'ignorance de l'existence possible de MoCx et de ses propriétés est
peut étre a l'origine des opinions contradictoires qui ont €té formulées, concernant 1'action
des carbures sur la cohésion des joints de grains.

La suite possible de ce travail pourrait s'orienter vers les observations, a 1'échelle
atomique, des joints de grains contenant du carbone, de désorientations différentes, afin de
vérifier sur quels joints la phase mince MoCx peut se former. L'étape suivante serait de
suivre son évolution en fonction de la concentration intergranulaire en carbone : de sa
germination a sa transformation en précipités discontinus.

La préparation d'échantillons contenant uniquement une ségrégation intergranulaire de
carbone reste toujours un défi pour qui ne craindrait pas les obstacles d'ordre technique. Il
serait bien utile de recourir & une méthode plus sensible de mesure de la concentration
intergranulaire que la spectroscopie Auger (sonde atomique, SIMS, ...).

Il serait aussi trés utile de vérifier la pertinence des potentiels interatomiques
déterminés pour le molybdéne et pour le carbone dans le molybdéne, en simulant la structure
du carbure MoCx, sa présence aux joints de grains du molybdeéne et son comportement lors
de la décohésion normale au joint. Un telle démarche permettrait sans doute une meilleure
compréhension du rdle de MoCx, et peut-€tre de progresser dans la construction de
potentiels interatomiques a n corps, utilisables pour de nombreux systemes.
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Figure Al.1 Spectre des €lectrons provenant d'une surface intergranulaire dans le molybdene brute de livraison,
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ANNEXE 2

EXEMPLE NUMERIQUE DE DEPOUILLEMENT QUANTITATIF
D'UN SPECTRE AUGER

pour I'hypothese de la ségréagtion sur une couche
Nous avons choisi le spectre montré sur la figure 1.8 du § 1.2.1 (complétée par la
figure Al.3 dans l'annexe 1) pour présenter une application numérique de la méthode de

dépouillement quantitatif de spectres Auger a I'aide d'étalons massifs.

Formules utilisées :

=_f_fié_'l‘2_2_;_§ (A2-1)

p-6,02-10
N=— (A2-2)

0
d=3Q (A2-3)
' 538 d
d'apres [117 A= | o 0,41,, —E; |-d A2-4
apres [117] i (Elz 0 1 j ( )
1 1
Y; = exp| —d + A2-5
! P [ (li cosd kpcoswﬂ (A2-5)
dapres[118] 1 = — 0,0254 + 0,016 Z — 18,6-107 22 + 83-1077 Z3  (A2-6)
d'aprés [118] (1+15)=1+28n { 1-209 —E‘— J (A2-7)
P
0 AMPC Qngg)  Nd A=Y A28)
k, AMo  (1+1i02Cy NMooC qMoxC (1 yy)  xMo2C
Mo, C Mo, C MoyC MosC Mo,C
ko2 1+ 2 X 2 NP2 L gtvth2
N¢ = ﬁgzc' s A+ AC e (A2-9)
A k, 1+1c 1- Y&

Numo=N-d (A2-10)
c, = 2Nc (A2-11)

e 3NMo
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Notation :

masse atomique de la matrice
numéro atomique de la matrice
densité de la matrice

: volume atomique de la matrice

ma

Z

Y

Q

N  : densité atomique de la matrice

d distance moyenne entre les plans atomiques de la matrice
Ep énergie d'électrons primaires
Ec énergie de pic de carbone

Emo : énergie de pic de molybdéne

Ap  : libre parcours moyen des électrons primaires
Ac : libre parcours moyen des électrons Auger de carbone
AMo : libre parcours moyen des électrons Auger de molybdéne
¥ : angle d'incidence des €lectrons primaires
0, : angle d'acceptance d'analyseur
Yc : cofficient de transmission des €lectrons Auger de carbone
YMmo : cofficient de transmission des €lectrons Auger de molybdene
n : cofficient dans l'expression de Reuter pour le facteur de rétrodiffusion

1 +r¢c : facteur de rétrodiffusion des électrons Auger de carbone
1 + Mo : facteur de rétrodiffusion des électrons Auger de molybdene

Ac : aire sous le pic de carbone
AmMo : aire sous le pic de molybdéne
Mo,C . . ‘e
Xc : concentration atomique de carbone dans l'étalon
M - P . ' N
ki 02€ rapport de facteurs des conditions opératoires de 1'étalon et du molybdéne avec
kg une ségrégation
Nc : densité superficielle d'atomes de carbone ségrégé

Numo @ densité superficielle d'atomes de molybdéne
Cj  : concentration intergranulaire de carbone
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valeur correspondant a :
notation unité formule étalon MoyC S élgg ga:; g nugg C
ma g/mole 203,89 95,94
y4 30 42
Y kg/m3 9,11 10,22
Q A3 A2-1 37,18 15,59
N A3 A2-2 0,027 0,064
d A A2-3 3,34 2,50
Ep eV 3000 3000
Ec eV 267 267
EMo eV 184 184
Ap A A2-4 43,30 28,04
Ac A A2-4 12,94 8,38
AMo A A2-4 10,78 6,98
' degrés 50 50
0 degrés 20 20
Yc A2-5 0,67 0,63
YMo A2-5 0,64 0,59
n A2-6 0,31 0,38
1+1C A2-7 1,80 1,98
1+ I'Mo A2-7 1,82 2,01
Ac coups 12650 1160
AMo coups 38250 4960
Xgozc 0,33
gMo2C A28 20,3
kS
N¢ A2 A29 0,155
Nno A2 A2-10 0,160
G; A2-11 0,65
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ANNEXE 3
CALCUL DE LA CONTRAINTE DE SURFACE

Dans la caractérisation des surfaces libres, il est important de distinguer les notions
d'énergie et de contrainte. L'énergie de surface est I'énergie nécessaire pour créer une
unité d'aire de la nouvelle surface, par exemple par clivage. Le travail a la rupture peut
dépasser largement 1'énergie théorique de clivage, a cause de la déformation plastique
ayant lieu pendant la rupture. La contrainte de surface ¢ peut étre définie comme la
moyenne de trace du tenseur T des contraintes a la surface :

c=.;(fxx +1yy)

Le tenseur de contraintes est la dérivée de 1'énergie superficielle Eg par rapport a la
déformation homogene dans le plan de la surface :

1 3(Eg-A)

= A3.
W T X ooy (a3

avec A : airede surface
Es : énergie superficielle

Pour les calculs des configurations atomiques & 1'aide des potentiels interatomiques,
I'expression A3.1 peut €tre transformée :

Top = AZZ( ar‘J (A3.2)

avec Ej : contribution de 1'atome j a I'énergie totale
g , éj :  distances de séparation les atomes i et j dans la direction respectivement
aetp

L'application de l'expression A3.2 au potentiel issu de la méthode de l'atome
immergé donne 1'équation finale pour la contrainte superficielle :

(15 f> _OF(p) 3p; <90
a)|_oF(yp dp; _ . 90G)
Top = ZZ "o ot 0’53?1'—]
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Résumé ,

~ Lamise en évidence et l'interprétation du role bénéfique du carbone et du role
néfaste de 1'oxygene sur la cohésion intergranulaire du molybdéne en 1'absence de précipitation
visible au MEB constituaient le but de cette étude. Une méthode efficace de puri

molybdéne a été mise au point. Les mesures de la concentration intergranulaire de carbone en
fonction de la température de carburation et de la teneur volumique ont ét€ effectuées & l'aide d'un
ent

spectrométre Auger. Un modéle d'enrichissement des joints de grains au cours du refroidisse

a ét€ propose.

Eterminées
par des simulations statiques a 'aide de potentiels a n corps calculés en se fondant sur la méthode

Les structures des joints purs et contenant des atomes de soluté ont été

de l'atome immergé (EAM). La comparaison des ségrégations intergranulaires d'oxygéne et de
carbone (sites de ségrégation, séquence d'occupation des sites, enthalpies de mélange) a été
effectuée pour le cas du joint symétrique de flexion 37° autour de l'axe [100].

Les structures atomiques du joint 37° a l'état pur et a 1'état carburé ont été
observées au microscope électronique & haute résolution. Apres la carburation ne conduisant pas a
la formation de précipités MopC visibles au MEB, la présence d'une phase bidimensionnelle
MoCx (x = 0,4) formant un film continu au joint a été mise en évidence. Elle peutzéftre rendue
responsable du renforcement du joint. Sa faible largeur (~ 10 A) et son accommodation parfaite
aux réseaux cristallographiques des deux grains rendent son observation impossible par des
méthodes classiques (MEB, MET), ce qui explique que son existence était jusqu'a maintenant
ignorée. Il n'est pas exclu qu'il s'agisse de la premitre observation d'un état intermédiaire entre la
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