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Introduction

Les alliages HP ont été développés pour des applications à haute température

exigeant une résistance accrue au fluage et à l’oxydation. Ils constituent de ce fait

un matériau de choix pour l’élaboration des tubes de vaporeformage destinés à la

production de dihydrogène dans l’industrie pétrochimique, où ils sont soumis à des

températures comprises entre 700 ◦C et 1000 ◦C sous des pressions gazeuses pouvant

atteindre 5 MPa.

Leur composition chimique, de type Fe – 35%Ni – 25%Cr - 0,5%C avec des ad-

ditions de niobium, de manganèse et de silicium, a été optimisée de manière à ce

que les tubes puissent être utilisés directement dans leur état brut de coulée. En

effet, lors de la solidification rapide de l’alliage qu’entraîne le procédé de coulée

centrifuge, des grains colonnaires de taille millimétrique croissent dans la direction

radiale des tubes. La microstructure ainsi obtenue, constituée d’une matrice austé-

nitique décorée d’un réseau de carbures micrométriques dits "primaires" aux espaces

inter-dendritiques, présente une excellente résistance au fluage.

En cours de service, les tubes sont sujets à d’importantes évolutions microstructu-

rales, la principale étant la transformation des carbures primaires, thermodynami-

quement instables aux températures considérées. Il en résulte la précipitation fine de

carbures secondaires au sein de la matrice, dont l’avancement conditionnera la durée

de vie du matériau. En effet, si les précipités constituent dans un premier temps un

obstacle efficace aux mécanismes de fluage, leur coalescence mènera à terme à la

dégradation rapide des tubes.

Considérant les inconvénients que peuvent représenter les opérations de main-

tenance en cas d’endommagement des tubes et leur coût de production élevé, il

apparaît évident que la prolongation de leur durée de vie représente un intérêt in-

dustriel majeur.

Au cours des dernières décennies, la composition des alliages HP a été optimisée

de concert avec les paramètres de coulée pour aboutir à une microstructure brute

de coulée robuste, permettant aux tubes de vaporeformage d’afficher une espérance

de vie supérieure à dix ans en service. La précipitation secondaire n’a en revanche

fait l’objet que de peu de recherches, et ce malgré son rôle crucial et avéré vis-à-vis

de l’endommagement du matériau.

1



2 Introduction

Nos travaux se sont concentrés sur l’optimisation microstructurale à l’échelle de

la précipitation secondaire. Nous avons ainsi étudié la précipitation des carbures

M23C6 et NbC au cours de vieillissements à haute température d’alliages modèles

de type HP, coulés au laboratoire. Les effets d’ajouts de certains éléments d’alliage

(Ti, W et V) sur les caractéristiques de la précipitation (cinétique, tailles et nombre

des précipités...) ont en particulier suscité notre intérêt, dans l’optique d’améliorer

les propriétés de résistance de la microstructure.

Ce manuscrit s’articule en cinq chapitres :

Le premier chapitre s’attachera à faire un état de l’art détaillé en ce qui concerne

les alliages HP. Après une brêve présentation des conditions de service des tubes de

vaporeformage, nous nous attarderons sur leurs propriétés microstructurales, leur

comportement en service et sur les mécanismes responsables de leur endommage-

ment. Nous présenterons également les outils de modélisation thermodynamique et

cinétique permettant de simuler la précipitation dans des systèmes multi-constitués.

Le second chapitre sera consacré à la présentation des alliages étudiés et des

techniques et méthodes expérimentales utilisées au cours de nos travaux.

Le chapitre suivant débutera par une présentation succincte du logiciel TC-PRISMA.

Nous discuterons ensuite les données d’entrée choisies pour les simulations de la pré-

cipitation duM23C6 et du NbC dans l’austénite. Enfin, et surtout, nous présenterons

les résultats de ces simulations et justifieront le choix des compositions chimiques

retenues pour l’élaboration de deux nouveaux alliages.

Dans le quatrième chapitre, un alliage modèle sera en premier lieu caractérisé

dans son état brut de coulée et comparé à un alliage industriel issu de la coulée

centrifuge, afin de valider la capacité de notre procédé d’élaboration à reproduire

la même microstructure. Les deux nouveaux alliages seront également caractérisés

dans leur état brut de coulée et comparés à l’alliage de composition standard.

Le cinquième et dernier chapitre présentera les résultats de l’étude des microstruc-

tures vieillies à haute température, menées au MEB et au MET. La première partie

concernera la précipitation secondaire du M23C6 et la seconde celle du NbC. Nous

nous intéresserons particulièrement à l’influence des nouveaux éléments d’alliage sur

les caractéristiques de la précipitation.

Enfin, nous discuterons les résultats présentés en amont et apporterons une conclu-

sion à cette étude.
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1.1 Les alliages HP : applications et propriétés microstructurales

Les alliages de la famille H - X ont été conçus pour des applications à haute tempé-

rature. Ce sont des matériaux complexes à base de fer, fortement alliés, notamment

en nickel (> 20%) et en chrome (∼ 25%), de manière à afficher une résistance accrue
aux conditions extrêmes dans lesquelles ils sont utilisés. Dans cette dénomination,

la seconde lettre (de HA à HX) renseigne sur la composition chimique du matériau

et principalement sur la teneur en nickel qui augmente avec l’ordre alphabétique de

la classe [1–3]. Les alliages HP, sujets de cette étude, contiennent à peu près 35% de

nickel. Ils sont typiquement utilisés pour la conception des fours à pyrolyse et des

tubes de vaporeformage et vapocraquage utilisés dans l’industrie pétrochimique.

1.1.1 Conditions de service des tubes

Le vaporeformage du méthane est un procédé industriel de synthèse du dihy-

drogène. A haute température, le méthane réagit avec la vapeur d’eau en présence

d’oxyde de nickel pour former un mélange de dihydrogène et de dioxyde de car-

bone [4] :

CH4 + H2O ⇒ 3 H2 + CO (1.1)

CO + H2O ⇒ H2 + CO2 (1.2)

CH4 + 2 H2O ⇒ 4 H2 + CO2 (1.3)

3



4 Etude bibliographique

En pratique, cette réaction s’effectue à haute température au sein de tubes de re-

formage sous une pression gazeuse comprise entre 1 et 4 MPa. Ces tubes, dont le dia-

mètre intérieur est typiquement d’une quinzaine de centimètres pour une épaisseur

moyenne de 2 cm et une longueur de 10 à 15m, sont élaborés par coulée centrifuge

puis mis en service directement dans leur état brut de coulée. Au sein d’une station

de vaporeformage, les tubes sont positionnés à la verticale et la circulation des gaz

s’effectue de la partie haute vers la partie basse. La température n’est pas homogène

le long des tubes : elle varie entre environ 700 ◦C et 1000 ◦C respectivement à l’entrée

et à la sortie des gaz [4]. Si leur espérance de vie avoisine 100 000 h en service (en-

viron 11 années), de nombreux cas de rupture prématurée ont été observés. Le type

d’endommagement le plus fréquemment rencontré reste la fissuration longitudinale

des tubes dans leur partie inférieure, où la température est très élevée (cf. figure 1.1).

Figure 1.1 – Fissures longitudinales au niveau de la partie inférieure des tubes de vapo-
reformage [5].

De nombreux auteurs ont étudié les microstructures de tubes ayant subi de telles

fissurations et ont souvent pu en attribuer la responsabilité aux phénomènes de

fluage favorisés par les hautes températures et l’état de contrainte imposés par le

procédé de vaporeformage [5–7]. Enfin, notons que les tubes sont soumis à une at-

mosphère gazeuse fortement oxydante et carburante qui peut également constituer

une source d’endommagement des tubes en service [4].

1.1.2 Composition chimique des alliages HP

Comme évoqué en amont, les alliages HP sont très fortement alliés en nickel et en

chrome avec des additions de carbone et d’autres éléments minoritaires. Ils ont été

conçus spécialement en vue d’applications requérant une bonne résistance au fluage

et à l’oxydation à haute température. La composition standard de ces alliages est

présentée dans le tableau 2.1.
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Tableau 1.1 – Composition chimique des alliages HP (% massiques).

Fe Ni Cr C Nb Si Mn Mo P S

Min Bal. 33.00 24.00 0.35 0.30 - - - - -
Max Bal. 37.00 28.00 0.75 0.60 2.00 2.00 0.50 0.04 0.04

Une forte teneur en nickel permet principalement de stabiliser la matrice aus-

ténitique γ, plus compacte et donc plus résistante au fluage que la ferrite α, dans

toute la gamme de températures auxquelles les tubes sont soumis. Le nickel permet

également de limiter le domaine d’existence de la phase intermétallique σ (FeCr),

susceptible de fragiliser l’alliage. La résistance au fluage des tubes est ainsi nette-

ment améliorée [1, 8, 9].

Le rôle du chrome est multiple dans les alliages HP. Il assure d’abord une bonne

résistance à l’oxydation et à la carburation à haute température par la formation

en surface d’une fine couche passive de chromine Cr2O3 [10, 11]. D’autre part, cet

élément fortement carburigène participe à la formation d’un réseau de carbures dits

"primaires" de type M7C3 aux espaces inter-dendritiques lors de la solidification des

alliages HP. Enfin, lors du vieillissement à haute température, le chrome, très abon-

dant dans la matrice, sera un acteur majoritaire de la précipitation secondaire de la

phase M23C6. En revanche, la forte teneur en chrome de ces alliages peut entraîner

l’apparition de la phase σ, dont la fragilité est préjudiciable vis-à-vis de leurs pro-

priétés mécaniques.

D’autres éléments carburigènes tels que le niobium, le titane ou le zirconium

sont de plus en plus souvent ajoutés en faible quantité (inférieure à 1%) aux alliages

HP [2, 12–15]. L’influence du niobium et du titane en particulier a fait l’objet de

nombreuses études au cours des quinze dernières années. A l’instar du chrome, leur

grande affinité avec le carbone a pour conséquence la précipitation de carbures pri-

maires de type MC aux espaces inter-dendritiques lors de la solidification des tubes

de vaporeformage. La microstructure des alliages HP à l’état brut de coulée s’en trou-

vera alors modifiée : on observera d’une part la présence de deux types de carbures

primaires (Cr7C3 et MC) et d’autre part un affinement du réseau inter-dendritique

dû à la modification du chemin de solidification [2]. S’il est vrai que le titane peut

parfois substituer le niobium au sein des carbures MC, ce n’est cependant qu’en

faible proportion; aussi emploierons-nous le terme de carbure NbC tout au long de

ce manuscrit. Si ces éléments sont en grande majorité consommés par la précipi-

tation primaire, de faibles quantités subsistent néanmoins au sein de la matrice et

précipitent avec le carbone sous forme de NbC secondaire lors du vieillissement des

tubes.
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Le rôle du carbone est étroitement lié à ceux du chrome et du niobium. Présent en

faible quantité dans l’alliage, il participe essentiellement à la formation des carbures

primaires, et sa solubilité au sein de la matrice austénitique est quasi nulle. A l’instar

du chrome et du niobium, le carbone joue un rôle central dans le processus de

précipitation secondaire intervenant rapidement lors de la mise en service des tubes.

Le manganèse est un élément gammagène qui, comme le nickel, participe à

la stabilisation de la phase austénitique. Il est parfois utilisé comme substitut du

nickel dans l’optique de réduire le coût de production du matériau, au détriment des

propriétés en fluage [12]. Il a été observé qu’une petite partie du manganèse pouvait

aussi être contenue dans les carbures primaires [16].

Le silicium augmente la résistance à la carburation [14]. En présence de niobium,

il peut précipiter sous forme du siliciure Ni16Nb6Si7, communément appelé phase G,

dont l’effet serait néfaste en terme de résistance au fluage selon certains auteurs,

bien que ces conclusions soient encore sujettes à controverse [17–19].

Le rôle principal du molybdène est de durcir la solution solide et de faciliter

la précipitation des carbures secondaires. Un inconvénient du molybdène est qu’il

favorise également l’apparition de phases de Laves fragiles Fe2Mo [20].

L’effet de micro-additions d’yttrium sur la microstructure des tubes a également

été étudié. Lors de la solidification, les carbures Y2C précipitent aux espaces inter-

dendritiques à des températures plus élevées que les carbures primaires de type

M7C3, constituant ainsi des sites de germination hétérogène pour ces derniers. Il en

résulterait une certaine fragmentation du réseau de carbures primaires à l’état brut

de coulée, et de ce fait, une résistance accrue aux phénomènes de déformation au

cours du fluage [3, 21].

Les alliages HP sont donc des matériaux complexes. Leur composition a été opti-

misée en termes de résistance au fluage et à l’oxydation à haute température. Lors du

vieillissement des tubes à haute température, de nombreuses évolutions microstruc-

turales sont à considérer, impliquant notamment des phénomènes de transformation

de phases qui régiront l’espérance de vie des tubes au sein des installations évoquées

en amont. Avant de s’atteler par la suite à la description de ces évolutions, nous al-

lons à présent passer en revue les différentes phases an présence au sein des alliages

HP.
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1.1.3 Phases en présence

1.1.3.a Le carbure M7C3

Les carbures de type M7C3 se forment lors de la solidification de l’alliage et sont

donc présents à l’état brut de coulée, constituant un réseau continu aux espaces

inter-dendritiques au sein de la matrice austénitique. Ces carbures eutectiques pré-

sentent une morphologie lamellaire fine (≤ 5µm) et sont riches en chrome, bien que

des quantités non-négligeables de fer et de nickel puissent y être incorporées (à hau-

teur de 5-9% Fe et 1-2%Ni) [2,10,16,18,22,23]. Chen et al. ont étudié cette phase au

sein d’aciers dont la composition s’approche de celle des matériaux considérés et lui

ont attribué une structure hexagonale compacte [24]. Cependant, plusieurs études

portant sur les alliages HP ont montré que la structure du carbure M7C3 est or-

thorhombique [20,23,25]. Dans la gamme de températures auxquelles les tubes sont

soumis, le carbure M7C3 n’est pas stable thermodynamiquement : il se transforme

en M23C6 en cours de service.

10 µm

Figure 1.2 – Carbure primaire de type M7C3 (en sombre) au sein d’un alliage HP.
Imagerie MEB en contraste des électrons rétrodiffusés [20].

1.1.3.a Le carbure M23C6

Le carbure M23C6 n’est pas présent dans les alliages HP standards à l’état brut

de coulée. Il apparaît au sein de la microstructure en cours de service suite à la

transformation du M7C3. Les carbures secondaires peuvent présenter différentes

morphologies : de nombreux auteurs ont observé la cohabitation de fins cuboïdes

et de particules aciculaires au sein d’alliages de type HP vieillis à des températures

comprises entre 700 et 1050 ◦C [10, 18, 20, 22]. L’origine de cette différence morpho-

logique est encore sujette à controverse, aucune différence notable de composition

n’ayant pu être clairement mise en évidence entre les deux populations de particules.
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Maminska [20] a notamment tenté de relier la forme des carbures secondaires au

rapport des teneurs en chrome, fer et nickel mesurées par analyse EDX, mais n’a

pu en tirer de conclusions probantes. La précipitation du carbure M23C6 sur les

défauts cristallins a été largement observée dans les alliages austénitiques et ferri-

tiques, notamment sur les joints de grains, les joints de macle et les dislocations qui

constituent autant de sites énergétiquement favorables à sa germination (cf. figure

1.3). Au sein des alliages HP toutefois, si sa présence est parfois observée sur les

dislocations et les joints de grains épargnés par la précipitation primaire, la forte

teneur en chrome permet au carbure M23C6 de précipiter abondamment et de ma-

nière plutôt homogène dans la matrice austénitique (cf. figure 1.4).

(a) (b)

Figure 1.3 – Précipitation hétérogène du M23C6 au sein d’aciers austénitiques inoxydables
de type 18-10 : (a) cuboïdes sur des lignes de dislocation [26] (b) lattes croissant selon la
direction orthogonale à un joint de mâcle incohérent [27]. Imagerie MET en champ clair.

(a) (b)

Figure 1.4 – Précipitation homogène du M23C6 au sein des alliages HP : (a) observation
au microscope optique d’un alliage HP-Nb vieilli 1000 h à 900 ◦C [13] et (b) observation
MEB d’un alliage HP-Nb vieilli 100 h à 900 ◦C. Présence de carbures primaires M7C3 en
cours de transformation (contraste foncé) et NbC (contraste clair) [20].
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La matrice et le carbure M23C6 présentent tous deux une structure cubique à

faces centrées (c.f.c.). De ce fait, les carbures secondaires précipitent dans l’austé-

nite selon des relations d’orientation bien particulières (cf. figure 1.5). Le désaccord

paramétrique entre les réseaux atomiques de ces deux phases est relativement faible

(1,9%), le paramètre de maille du carbure M23C6 étant environ trois fois supérieur

à celui de l’austénite (respectivement 10,6 et 3,6Å). Plusieurs auteurs ont en effet

observé la présence de dislocations aux interfaces entre les particules cubiques et

la matrice [10, 20]. Ces dislocations accomodent la distorsion élastique du réseau

cristallin à l’interface entre les deux phases et sont révélatrices de la nature semi-

cohérente de cette dernière. Le carbureM23C6 croît dans une relation "cube en cube"

avec l’austénite γ où :

[100]γ // [100]M23C6
et < 100 >γ // < 100 >M23C6

Figure 1.5 – (a) Carbure secondaire de type M23C6 et clichés de diffraction MET en
conditions d’orientation (b) AZ <100> (c) AZ <110> (d) AZ <112> [24].

Notons enfin qu’au sein d’alliages HP modifiés chimiquement, le carbure M23C6

peut apparaître à l’étape de solidification, au détriment du carbure M7C3. Ce phé-

nomène est particulièrement observé dans le cas d’alliages contenant des éléments

fortement carburigènes tels que le niobium et le titane. Lors du processus de cou-

lée, les carbures primaires de type MC, riches en ces derniers éléments, se for-

meront à plus haute température que les carbures de chrome. Le rapport C/Cr

s’en trouve ainsi amoindri et conduit à la formation de carbures primaires de type

M23C6 [2, 10,16,18,28].
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1.1.3.c Le carbure NbC

Comme nous l’avons évoqué en amont, le niobium est un élément très fréquemment

rencontré dans la composition chimique des alliages HP. Il a été montré que l’addition

de niobium a un impact bénéfique vis-à-vis des propriétés de résistance à la défor-

mation en régime de fluage, et donc sur la durée de vie des alliages HP [13, 18, 29].

Ces éléments engendrent des modifications de la microstructure brute de coulée

puisqu’ils favorisent la précipitation du carbure NbC préférentiellement à celle du

carbure de chrome M7C3.

De nombreux auteurs ont étudié l’influence du niobium sur la microstructure des

alliages HP et ont constaté la présence de carbures primaires de type NbC aux joints

de grains et aux espaces interdendritiques cohabitant avec les carbures de chrome

M7C3 [2, 13, 18, 22, 28, 30–33]. Son haut point de fusion et son importante enthalpie

libre de formation (cf. figure 1.6) conduisent le NbC à précipiter dans l’austénite

avant les autres carbures lors de la solidification de l’alliage [3, 28].

Figure 1.6 – Diagramme d’enthalpie libre de précipitation de différents carbures en fonc-
tion de la température [3].

Le NbC présente une morphologie lamellaire plus fine que celle du carbure M7C3.

Sa présence conduit à un affinement et à une certaine fragmentation du réseau

de carbures primaires. Buchanan et Kral distinguent deux types de morphologie

lamellaire pour le NbC, comme le montre la figure 1.7. Selon les auteurs, cette

différence tire son origine du mode de germination du carbure de niobium lors de

la solidification des alliages HP. Les lamelles de type "plaquettes" se forment ainsi

à l’interface austénite/liquide et présentent certaines relations d’orientation avec

la matrice. Les lamelles de type "réticulées" se forment quant à elles à plus haute

température, au sein de la phase liquide [34].

Par comparaison des microstructures dans les états brut de coulée et vieillis,

la coalescence du NbC apparaît bien moins prononcée que celle des carbures de

chrome [2, 18, 20, 29, 35]. Il apparaît que la fraction volumique du carbure primaire
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NbC augmente de pair avec la teneur en niobium de l’alliage du fait de la grande

affinité de celui-ci pour le carbone. Ainsi, une forte teneur en niobium entraîne la

formation duM23C6 au détriment du carbureM7C3 lors de la précipitation primaire,

le carbone étant moins disponible pour précipiter avec le chrome [10, 18, 22, 29] (cf.

figure 1.8).

(a) (b)

Figure 1.7 – (a) Morphologie lamellaire réticulaire et (b) morphologie lamellaire en
plaquettes du NbC primaire au sein d’un alliage HP brut de coulée [34].

Figure 1.8 – Diagramme montrant l’influence de la teneur en niobium sur les fractions
volumiques des carbures primaires à l’état brut de coulée [18].

Piekarski a constaté l’absence de précipitation secondaire au sein d’alliages HP

vieillis à haute température pour des teneurs respectives en niobium et titane de

1,75 % et 0,83 %massiques, le carbone au sein de l’alliage étant entièrement consommé

par la précipitation primaire du NbC et du M23C6 [32]. Pour des alliages contenant

des quantités de niobium inférieures à 1% cependant, le phénomène de précipitation

secondaire se manifeste après quelques heures de vieillissement à haute température,

témoignant ainsi de la présence de la phase M7C3 au sein de la microstructure brute

de coulée [18,36].
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Dans les conditions de service des tubes, le carbure NbC peut aussi précipiter

dans la matrice. D’un point de vue énergétique, il précipite plus facilement que les

autres carbures pouvant apparaître dans l’alliage (cf. figure 1.6). De structure c.f.c,

il croît dans l’austénite dans des relations d’orientation « cube en cube », à l’instar

du carbure M23C6 :

[100]γ // [100]NbC et < 100 >γ // < 100 >NbC

La germination du NbC s’effectue principalement sur les dislocations et les joints

de macle [20]. En effet, son rayon atomique élevé favorise certainement la ségréga-

tion du niobium ainsi que sa diffusion au niveau des défauts cristallins, notamment

sur les dislocations. Ainsi, le carbure NbC constitue un obstacle efficace aux mou-

vements des dislocations puisqu’il joue un rôle d’ancrage sur celles-ci [17,20,37]. Sa

croissance étant lente et la majorité du niobium dans les alliages HP étant consom-

mée par les carbures primaires, la précipitation secondaire du NbC est très fine (les

particules ne dépassent pas 100 nm) [20,37,38]. Wen-Tai, Shim et al. ont observé une

bien meilleure résistance à la coalescence du NbC par rapport au M23C6 [39,40]. Le

paramètre de maille du NbC étant significativement supérieur à celui de l’austénite

(4,47Å contre 3,6Å), les deux réseaux cristallins présentent un désaccord paramé-

trique important (δ = 21%). Il est donc peu probable que l’interface entre le carbure

et la matrice reste cohérente.

(a) (b)

Figure 1.9 – Précipitation secondaire du NbC dans l’austénite : (a) Imagerie MET
haute résolution en champ clair (b) cliché de diffraction de la particule en axe de zone
<100> [20].

Le carbure NbC est stable aux températures de service considérées. Cependant,

pour de longues durées d’exposition à haute température et en présence de silicium et
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de nickel, de nombreux travaux reportent sa décomposition en le siliciure Ni16Nb6Si7,

plus communément appelé phase G [2, 13, 17–19, 24, 28, 32]. Cette dernière étant

présumée néfaste à l’encontre les propriétés mécaniques du matériau, des micro-

additions de titane sont parfois ajoutées conjointement au niobium dans les alliages

HP. En effet, de par son caractère fortement carburigène, cet élément participe à la

formation des carbures primaires NbC [21,32,41] et certains travaux ont montré son

effet inhibiteur vis-à-vis de la formation du siliciure [13,36].

1.1.3.d La phase G

Le siliciure Ni16Nb6Si7, ou phase G, est susceptible d’apparaître au sein de la

microstructure des alliages HP contenant du niobium. Plusieurs auteurs s’accordent

sur le fait que cette phase n’est pas présente dans les tubes à l’état brut de coulée

mais se forme "in situ", après des temps d’exposition longs à haute température.

[2, 13, 15,17–19,24,28,30,31,33].

Ecob et al. [17] ont observé sa présence au sein d’alliages de type HK (moins riches

en nickel et carbone que les alliages HP). Ils la décrivent comme une phase cubique

incohérente avec la matrice, ne présentant aucune relation d’orientation avec cette

dernière. Les auteurs expliquent que la phase G ne peut se former qu’aux espaces

inter-dendritiques et aux joints de grains à partir des carbures primaires NbC qui

ne sont pas stables à haute température. La précipitation de la phase G est ainsi

fréquemment observée à l’interface entre l’austénite et les carbures secondaires de

typeM23C6 aux espaces inter-dendritiques, consécutivement à la dissolution du NbC

primaire [2,18]. Chen et al. [24] ont également observé la présence de la phase G au

sein d’alliages de composition similaire (Fe - 20%Cr - 30%Ni - 1,5%Nb - 1,3%Si -

0,1%C) après 4 ans de vieillissement à 760 ◦C. De structure c.f.c. et de paramètre

de maille aG = 11,2Å, les relations d’orientation entre la phase G et l’austénite sont

de type :

[011]γ // [011]G et [1̄1̄1]γ // [11̄1]G

Bien qu’ayant fait l’objet de nombreuses études, les mécanismes de formation de la

phase G sont encore mal compris. Plusieurs auteurs s’accordent néanmoins sur le fait

que la transformation du NbC primaire en le siliciure est favorisée par la ségrégation

du silicium au voisinage des sites de précipitation primaire lors de la solidification.

En effet, il apparaît que la phase G se forme à l’interface entre le carbure et la

matrice par expulsion du carbone vers cette dernière tandis que le silicium et le

nickel, présents en solution solide, diffusent dans le sens opposé [13, 21, 36, 42]. La

croissance de la phase G se fait alors lentement vers le coeur du carbure (cf. figure

1.10a).
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Yan et al. ont étudié l’effet d’ajouts de tungstène sur la microstructure des alliages

HP. Au cours de la solidification, cet élément ségrège aux espaces inter-dendritiques

et est incorporé aux carbures primairesM7C3 et NbC [42]. De par son rayon atomique

élevé et son insolubilité dans la phase G, le tungstène semble ralentir la formation

de celle-ci, sa diffusion vers l’interface matrice/phase G étant relativement lente, ce

qu’ont confirmé Alvino et al. [36]. Le titane semble jouer un rôle similaire vis-à-vis

de la cinétique de formation de la phase G. L’expulsion vers la matrice du carbone

et du titane, insolubles dans le siliciure, ralentit la dissolution du carbure NbC et

gouverne donc la cinétique de formation de la phase G [13,19,36].

(a) (b)

Figure 1.10 – (a) Microstructure d’un alliage HP vieilli 1000 h à 900 ◦C montrant la
transformation incomplète d’un carbure primaire de type NbC en phase G aux côtés de
carbures de chrome primaires (P-Cr) et secondaires (S-Cr). Imagerie MET en champ
clair [13] (b) Schéma de l’effet du tungstène sur le mécanisme de formation de la phase
G au sein d’alliages HP contenant du niobium. [42].

Soares et al. ont largement étudié les effets d’ajouts de niobium sur la microstruc-

ture des alliages HP [18]. Leurs travaux montrent que la transformation du NbC

primaire en la phase G ne provoque aucune modification de la morphologie initiale

du carbure. Les auteurs ont également étudié la cinétique de cette transformation

dans une gamme de températures comprises entre 700 et 1100 ◦C au sein d’un al-

liage HP contenant 1,97% de niobium (cf. figure 1.11). A 700 ◦C, la transformation

du carbure NbC en phase G est mal définie, bien que des traces du siliciure aient

été détectées après 100 h de vieillissement. Une augmentation de la température

semble tendre à accélérer la cinétique de cette transformation. A 950 ◦C, la phase

G apparaît au boût de quelques heures au sein de l’alliage HP étudié. Au-delà de

1000 ◦C, le carbure NbC paraît stable puisqu’aucune trace de phase G ne peut être
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détectée par les mesures de DRX. Notons enfin que quelle que soit la température,

la transformation demeure incomplète puisque le carbure NbC subsiste au bout de

1000 h de vieillissement.

Figure 1.11 – Mesures de diffraction des rayons X in-situ montrant le domaine de stabilité
de la phase G en fonction de la température et du temps de vieillissement pour une teneur
en niobium de 1,97% [18].

1.1.4 Evolutions microstructurales à haute température

1.1.4.a Microstructure initiale des tubes

Le procédé de coulée centrifuge par lequel les tubes de vaporeformage sont éla-

borés leur assure une microstructure initiale optimisée en termes de résistance au

fluage. La solidification du métal liquide étant très rapide, la macrostructure des

tubes est constituée de grains colonnaires de plusieurs millimètres orientés selon la

direction radiale des tubes. Les paramètres de coulée ont un impact fondamental sur

la morphologie des grains, comme en atteste la figure 1.12. En particulier, une vi-

tesse de refroidissement élevée favorise la prédominance des grains colonnaires (zone

B sur la figure) aux dépens des grains équiaxes (zones A et C). Ces derniers étant

moins résistants aux phénomènes de fluage, leur formation cherchera à être évitée.

Figure 1.12 – Macrostructure des tubes de reformage élaborés par coulée centrifuge en
(a) moule en graphite (b,c) moule en fonte à refroidissement contrôlé [16].
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La microstructure brute de coulée des alliages HP est très hétérogène. Elle est

constituée d’une matrice austénitique décorée de carbures métalliques primaires

ayant précipité aux espaces inter-dendritiques durant les derniers stades de la soli-

dification. Comme nous pouvons le voir sur la figure 1.13, ces carbures forment un

réseau de "cellules dendritiques" plus ou moins continues et régulières, d’une largeur

typique de 40 à 60µm. A plus fort grandissement, l’imagerie MEB en contraste des

électrons rétrodiffusés permet de mettre en évidence deux types de carbures pri-

maires : le carbure M7C3, riche en chrome, apparaît en sombre sur la micrographie

1.13 (b) tandis que le carbure NbC y apparaît plus clair.

La fraction volumique totale de ces deux phases au sein du matériau est générale-

ment comprise entre 3 et 4%, les carbures de typeM7C3 étant largement majoritaires

en raison de l’abondance du chrome. La matrice austénitique γ, de structure c.f.c.,

est riche en nickel et en chrome. Sa composition chimique est proche de celle de

l’alliage, à l’exception des teneurs en chrome, niobium et carbone. Pour des teneurs

classiques, comprises entre 0,3 et 0,75% massiques, le carbone va en effet être lar-

gement consommé par la précipitation primaire. Sa teneur au sein de l’austénite est

donc très faible à l’état brut de coulée.

(a)

20 µm

(b)

Figure 1.13 – (a) Observation en microscopie optique montrant un réseau de carbures
primaires apparaissant en sombre sur une matrice austénitique claire [13] (b) Imagerie
MEB en contraste des électrons rétrodiffusés mettant en évidence les carbures primaires
M7C3 (sombre) et NbC (clair) [cette étude].

1.1.4.b Transformation M7C3 → M23C6

Le carbure M7C3 est instable en-dessous d’environ 1200 ◦C (cf. figure 1.14). Sa

présence au sein de la microstructure des alliages HP est due au refroidissement

très rapide engendré par le procédé de coulée centrifuge. Lors de leur exposition à
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haute température, ces carbures se transforment en M23C6. Cette transformation,

qui débute dès la mise en service des tubes, a été reportée par de nombreux au-

teurs [10, 15, 16, 18, 22, 25, 28, 30]. Plusieurs études ont montré que la cinétique de

cette transformation était, de manière évidente, fortement dépendante de la tem-

pérature. Ibanez et al. ont constaté que seul le carbure M23C6 subsistait au sein

de la microstructure d’un alliage HP vieilli 100 h à 900 ◦C [22] tandis que Soares et

al. distinguent encore la présence du carbureM7C3 après plus de 1000 h à 700 ◦C [18].

L+

+NbC

L+ +NbCL

+NbC+M23C6

+NbC+M7C3

+NbC+M7C3+M23C6

+NbC

+M23C6+PhaseG

Figure 1.14 – Diagramme d’équilibre pseudo-binaire des phases en fonction de la teneur
en carbone de l’alliage, calculé via le logiciel Thermo-Calc pour la composition chimique
de l’alliage AM1 (alliage HP de composition "standard", cf. chapitre 2).

Cette transformation entraîne le rejet d’une importante quantité de carbone au

voisinage des anciens carbures primaires. La matrice austénitique va alors être le

siège d’une précipitation secondaire abondante de la phase M23C6, riche en chrome

(cf. figure 1.15). A l’instar du carbure M7C3, le fer, et en moindre proportion le

nickel, participent également à la formation du M23C6 [10, 18, 25]. S’il est possible

que les particules restent cohérentes avec la matrice dans les tous premiers stades

de la précipitation, leur croissance s’accompagne du passage à une interface semi-

cohérente, des dislocations y apparaissant pour accommoder l’énergie de déformation

élastique engendrée par le désaccord paramétrique entre les deux réseaux cristallins.

De par sa finesse et sa densité, la précipitation secondaire du M23C6 entraîne

un renforcement des propriétés mécaniques du matériau. La résistance au fluage

par mouvement des dislocations est particulièrement accrue du fait des nombreux

obstacles que représentent les précipités secondaires [13, 18–20].
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(a) (b)

Figure 1.15 – Précipitation secondaire à proximité des carbures primaires au sein d’un
alliage HP : (a) Etat brut de coulée et (b) après 200 h de vieillissement à 750°C [31].
Imagerie MEB en contraste des électrons secondaires.

1.1.4.c Instabilité du NbC primaire et précipitation secondaire

A l’instar du M7C3, le carbure primaire NbC affiche une morphologie lamellaire.

Au cours de longs maintiens à haute température, ils sont nettement plus stables

que les carbures de chrome et sont moins sujets à la coalescence, assurant ainsi leur

rôle de barrière au fluage diffusionnel pendant des durées importantes. Néanmoins,

et comme nous l’avons déjà abordé lors la partie 1.1.3, après de longs maintiens à

haute température, le NbC se décompose lentement en la phase G.

La présence du NbC a été reportée dans des alliages austénitiques de compo-

sition proche de celle des alliages HP. Peng et al. ont observé la coexistence des

carbures M23C6 et MX (où M=Nb,Ti et X=C,N) au sein d’alliages austénitiques

ayant subi des essais de fluage [37]. L’étude de ces carbures a montré leur efficacité

en tant qu’éléments renforçants, notamment en raison d’une grande résistance à la

coalescence, comme l’avait déjà observé Wen-Tai [39]. La figure 1.16 nous montre

l’évolution de la taille des précipités de MX et M23C6 au cours de différents trai-

tements sous contrainte à haute température. Il est intéressant de noter que les

particules du MX sont nettement plus fines que celles du M23C6, probablement en

raison des faibles teneurs en niobium considérées ainsi qu’à la faible vitesse de dif-

fusion de cet atome dans l’austénite [37]. Ces résultats valident les conclusions de

précédents travaux quant à l’effet bénéfique du carbure de niobium sur les propriétés

en fluage d’aciers austénitiques [17,29].

En dehors des travaux d’Ibanez et al., qui ont observé la précipitation du NbC sur

des lignes de dislocation au sein d’un alliage HP vieilli pendant 1000 h à 900 ◦C [22],

sa précipitation n’avait été que peu étudiée au sein de ce type de matériau au cours

des dernières décennies. Plus récemment, Maminska [20] a montré au cours d’une
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étude approfondie de la précipitation secondaire que le NbC précipite en abondance

lors du vieillissement des alliages HP contenant du niobium. Les défauts cristallins,

et principalement les dislocations, semblent constituer les sites les plus propices à

la germination de ce carbure (cf. figure 1.17). L’étude des microstructures vieillies à

des températures comprises entre 700 ◦C et 980 ◦C a révélé que la précipitation du

NbC est la plus abondante à 750 ◦C. De surcroît, les alliages pré-traîtés pendant une

durée de 100 h à cette température ont affiché la meilleure résistance lors d’essais de

fluage accélérés [20]. Sur la base de ces résultats, la précipitation secondaire du NbC

apparaît donc comme un facteur déterminant vis-à-vis de la résistance au fluage des

alliages HP.

(a) (b)

Figure 1.16 – Précipitation simultanée des phases M23C6 et MX au sein d’un alliage
de type Fe-22Cr-25Ni-Nb-C-N : (a) Microstructure vieillie 3378 h à 700 ◦C sous une
contrainte de 130MPa. Imagerie MET en champ sombre (b) Effet de la croissance et de
la coalescence des carbures M23C6 et MX sur la dureté durant le processus de fluage [37].

(a) (b)

Figure 1.17 – Précipitation secondaire du NbC au sein d’un alliage HP-0,6%NbTi vieilli
pendant 100 h à 750 ◦C (a) dislocation décorée de carbures NbC et (b) précipitation dense
du NbC sur un joint de macle. Imagerie MET en champ clair [20].
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1.1.4.d Coalescence des précipités secondaires

Dans les conditions de service des tubes de vaporeformage, la précipitation se-

condaire du M23C6 survient après seulement quelques heures de service et atteint

rapidement son état d’équilibre : la croissance des précipités ainsi terminée, le régime

de coalescence commence dès lors. De nombreux auteurs ont observé la coalescence

des carbures secondaires du M23C6 après de longs maintiens à haute température.

Kenik et al. [14] ont caractérisé la microstructure d’un tube en alliage HP contenant

1,5% massiques de niobium utilisé industriellement entre 927 et 1066 ◦C pendant 12

ans sans rupture. Leurs observations mettent tout d’abord en évidence l’absence de

précipitation secondaire à proximité des anciens carbures primaires : seuls les sites

inter-dendritiques sont décorés de précipités (cf. figure 1.18). L’imagerie en contraste

des électrons rétro-diffusés permet de révéler trois phases, dont les compositions ont

pu être déterminées par analyse EDX.

La phase M a été assimilée au carbure M23C6 riche en chrome, contenant aussi

du fer et du nickel en moindre mesure. La phase N est le carbure de niobium et la

phase E est très probablement la phase G au vu de sa richesse en silicium, nickel et

niobium. L’absence de précipitation secondaire a été confirmée par les auteurs grâce

à des observations complémentaires au MET. La morphologie des phases présentes

aux espaces inter-dendritiques est très différente de celle que présente la microstruc-

ture brute de coulée. Initialement fins et de structure lamellaire, la transformationa

subie par les anciens carbures primaires, mais aussi leur coalescence, les ont rendu

plus massifs et globulaires.

(a) (b)

Figure 1.18 – Microstructure d’un alliage HP après service à haute température pendant
12 ans : (a) Imagerie MEB en contraste des électrons secondaires et (b) contraste des
électrons rétro-diffusés [14]. Phase M : M23C6, phase E : phase G et phase N : NbC.
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La précipitation secondaire du M23C6 apparaissant dans ces alliages lors des pre-

miers stades du vieillissement n’est donc que la première étape permettant au sys-

tème d’atteindre son équilibre thermodynamique. Un maintien long à haute tem-

pérature conduira à la croissance et à la coalescence des particules secondaires, de

sorte à minimiser les énergies surfaciques entres les différentes phases en présence.

Maminska [20] a constaté qu’entre 200 h et 1000 h de vieillissement, une chute de

la densité des précipités secondaires du M23C6 associée à une augmentation de leur

taille moyenne étaient à noter, ce qui peut correspondre à un début de coalescence.

A terme, nous pourrons assister à la dissolution complète de la précipitation secon-

daire, le carbone diffusant vers les espaces inter-dendritiques où le M23C6, le NbC

et la phase G constitueront des "blocs" (cf. figure 1.18) [14, 43]. La résistance du

matériau contre les mécanismes de fluage s’en retrouve drastiquement diminuée.

1.2 Endommagement des tubes de vaporeformage

1.2.1 Rappel des mécanismes de fluage

Le terme de fluage désigne la déformation plastique d’un matériau à haute tem-

pérature sous une sollicitation mécanique inférieure à sa limite d’élasticité. Les mé-

canismes de déformation du fluage se manifestent généralement à des température

supérieures à 0,3 Tf , où Tf représente la température de fusion absolue du maté-

riau [44]. Lors de l’application d’une contrainte à une température inférieure à 0,3

Tf , il est raisonnable de ne considérer qu’un comportement élastique/plastique du

matériau métallique. Au-dessus de 0,3 Tf par contre, la déformation est de nature

viscoplastique et dépend fortement du temps, parmi d’autres paramètres. Un essai

de fluage élémentaire consiste en l’application d’une contrainte de traction uni-axiale

à une température donnée. On suit alors l’évolution de la déformation de l’éprou-

vette en fonction du temps jusqu’à sa rupture. La figure 1.19 représente une courbe

classique de fluage.

Figure 1.19 – Courbe schématique du phénomène de fluage
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Sur cette courbe, on distingue trois domaines :

Le fluage primaire : Dès l’application de la charge, on observe l’apparition d’une

déformation initiale, purement élastique la plupart du temps, mais qui peut s’avérer

plastique dans certains cas de figure particuliers. La vitesse de déformation est alors

maximale et va diminuer avec le temps du fait de l’augmentation de la densité de

dislocations : on constate un phénomène d’écrouissage. La densité et la répartition

des dislocations tendent vers un équilibre qui dépend de la contrainte appliquée.

Le fluage secondaire (ou stationnaire) : La vitesse de déformation se stabilise et

est minimale durant cette étape, les phénomènes de restauration activés par la tem-

pérature et l’écrouissage du matériau se compensant.

Le fluage tertiaire : Au bout d’un certain temps, la vitesse de déformation aug-

mente jusqu’à la rupture de l’éprouvette. La formation de cavités, la fissuration aux

interfaces et la précipitation de phases fragiles sont autant de causes responsables

de cet endommagement rapide [45].

Le stade de fluage secondaire va conditionner le temps de vie du matériau. C’est

en effet durant cette étape que la microstructure va évoluer jusqu’à l’apparition de

dégradations importantes qui provoqueront une augmentation de la contrainte effec-

tive et l’entrée en régime de fluage tertiaire. L’objectif principal des métallurgistes

confrontés à des problèmes de fluage va donc être de retarder au maximum le stade

tertiaire par l’optimisation de la microstructure. La déformation étant de nature

viscoplastique, elle est fortement dépendante non seulement du temps, mais aussi

d’autres paramètres dont l’influence a été étudiée par de nombreux auteurs [46–48],

qui ont exprimé la vitesse de déformation ε̇ lors du fluage secondaire à une échelle

macroscopique :

ε̇ = f(σ, T, ε, a) (1.4)

où σ est la contrainte appliquée, T la température, ε la déformation et a un paramètre fonction

des propriétés du matériau.

A température constante, la vitesse de déformation en fluage secondaire sera toujours

fortement dépendante de la contrainte appliquée selon la loi de Norton (1929) :

ε̇ = Bσn (1.5)

où B est une constante propre au matériau.
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A charge constante, la vitesse de déformation suit le comportement d’une loi d’Ar-

rhenius thermiquement activée :

ε̇ = A exp

(

− Q

RT

)

σn (1.6)

où A est une constante de fluage et Q l’énergie d’activation pour le fluage.

A température constante, l’exposant n dépendra de la contrainte appliquée au

matériau. Ginter et al. prévoient une valeur de n égale à 1 pour de très faibles

contraintes [46]. Pour des contraintes croissantes, la valeur de l’exposant augmen-

tera jusqu’à atteindre des valeurs comprises entre 3 et 6 [49]. Plus exactement, la

valeur de n sera fonction du mécanisme de déformation prédominant à l’échelle

microscopique. Les mécanismes de déformation en fluage peuvent en effet être re-

groupés en deux classes principales : le fluage par mouvement des dislocations et le

fluage diffusionnel. La déformation se fera préférentiellement selon l’un de ces mé-

canismes en fonction de la température et de la contrainte [44] (cf.figure 1.20).

Figure 1.20 – Mécanismes de fluage prédominants en fonction de la température et de la
contrainte appliquée.

1.2.1.a Fluage par mouvement des dislocations

Le mouvement des dislocations est le mécanisme de déformation prépondérant

au sein des matériaux cristallins. Le passage d’un comportement élastique à un

comportement plastique est en effet dû au déplacement de ces défauts linéaires au

sein du réseau cristallin. Le mouvement des dislocations peut se faire selon deux

mécanismes en fonction de la contrainte appliquée et de la température.
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Le glissement des dislocations se fait dans les plans atomiques denses du réseau

cristallin. Ce mode de déplacement est activé par des contraintes de cisaillement et

ne nécessite pas d’activation thermique : il s’agit du mécanisme prédominant pour

T < 0,3 Tf .

Pour des températures supérieures à 0,3 Tf , la diffusion de lacunes sur de courtes

distances peut permettre aux dislocations de se déplacer hors de leur plan de glisse-

ment, typiquement dans le cas où elles seraient bloquées par des obstacles (atomes

de solutés, précipités. . . ). Une fois libres, les dislocations peuvent continuer leur

glissement, jusqu’à ce qu’elle rencontre un nouvel obstacle. Ce mécanisme, appelé

"montée des dislocations", est favorisé par l’application de contraintes normales.

Kassner et Pérez-Prado [45] ont formulé l’expression de la vitesse de déformation

en fluage par mouvement des dislocations selon le modèle suivant :

ε̇ =
Db σ3

kTG2
(1.7)

où σ est la contrainte appliquée, D le coefficient d’autodiffusion, b le vecteur de Bürgers, k la

constante de Boltzmann, G le module de cisaillement du matériau et T la température.

1.2.1.b Fluage diffusionnel

Quand la température dépasse typiquement 0,5 Tf , la diffusion devient très in-

tense pour que le transport d’atomes et de lacunes puisse se faire de plus longues

distances. Cette diffusion peut se faire de manière inter-granulaire (on parlera alors

de fluage de Coble) ou intra-granulaire (mécanisme de Nabarro-Herring). Les lacunes

migrent des joints de grains en traction vers les joints de grains en compression alors

que les atomes suivent le chemin inverse : ces deux flux s’équilibrent pour assurer

une conservation de la matière au sein du grain en déformation. Il en résulte un

allongement des grains sollicités en traction. La figure 1.21 illustre ce mécanisme.

Figure 1.21 – Schématisation des mécanismes de fluage diffusionnel : (a) diffusion intra-
granulaire (Nabarro-Herring) (b) diffusion aux joints de grains (Coble).
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Le fluage diffusionnel de Coble est le mécanisme prédominant pour des tempéra-

tures intermédiaires (entre 0,5 et 0,8 Tf) et une faible taille de grains. A l’inverse,

le mécanisme de Nabarro-Herring prévaut pour des températures supérieures à 0,8

Tf et une taille de grains élevée. L’expression des vitesses de déformation traduit

la prédominance d’un mécanisme ou de l’autre et leur dépendance vis-à-vis de la

température et des paramètres microstructuraux [44] :

ε̇Co = αb
δ Db Ω σ

kTd3
ε̇NH = αv

Dv Ω σ

kTd2
(1.8)

où σ est la contrainte appliquée, δ Db le coefficient d’autodiffusion aux joints de grains, Dv le

coefficient d’autodiffusion dans le volume, k la constante de Boltzmann, Ω le volume atomique, T

la température, αv/αb des facteurs relatifs à la morphologie granulaire et d la taille de grains.

1.2.2 Fissuration au sein de la microstructure

1.2.2.a Zones d’endommagement préférentielles

La microstructure des tubes à l’état brut de coulée leur assure une excellente ré-

sistance au fluage durant les premiers stades de service. Les évolutions microstruc-

turales intervenant tout au long du vieillissement affaibliront néanmoins à terme

le matériau. La fissuration longitudinale dans la partie inférieure des tubes est le

type d’endommagement le plus fréquemment rencontré [5,7]. L’examen métallogra-

phique des microstructures ayant subi de tels dommages révèle systématiquement

la présence de cavités et de micro-fissures dûes au fluage au niveau des sites inter-

dendritiques et des joints de grains [5–7,19,25,28,41,43,50].

La coalescence des carbures primaires semble avoir une grande part de responsa-

bilité dans l’initiation des phénomènes de fluage. De nombreux auteurs ont en effet

constaté un changement marqué de la morphologie des carbures de chrome au sein

des matériaux vieillis par rapport à l’état brut de coulée [6, 7, 10, 22, 28, 43]. Après

quelques milliers d’heures de service, leur fine structure lamellaire aura évolué vers

une forme plus "globulaire" et continue (cf. figure 1.23). Les interfaces carbure/-

carbure et carbure/matrice constituant des sites privilégiés pour la formation des

cavités de fluage et l’amorçage de microfissures, cette évolution aura donc tendance

à affaiblir matériau en terme de résistance au fluage, d’autant plus que des fissures

sont suceptibles de se former au sein de la phase M23C6 en raison de sa fragilité,

comme le reportent Shi et Lippold [28].

La coalescence étant un processus thermiquement activé régi par la diffusion,

son avancement en cours de service est fortement hétérogène dans la longueur et
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(a) (b)

Figure 1.22 – Microstructure de tubes endommagés en cours de service : (a) Observa-
tion en microscopie optique de fissures le long des espaces inter-dendritiques au sein d’un
alliage HP-1%NbTi (8 ans de service) [7] et (b) Imagerie MEB en contraste des électrons
rétrodiffusés de micro-fissures au niveau des carbures de type M23C6 et de la phase G au
sein d’un alliage HP-1,4%Nb après 105 000 h de service [28].

Figure 1.23 – Coalescence des carbures inter-dendritiques au sein d’un alliage HP-
0,9%Nb : (a) microstructure vieillie 80 000 h à 820 ◦C (b) microstructure brute de cou-
lée [28]. Imagerie MEB en contraste des électrons rétrodiffusés.

l’épaisseur des tubes de vaporeformage. La température entrevue par le matériau

étant plus élevée dans la partie inférieure des tubes [5, 7, 50], la transformation des

carbures primaires de type M7C3 sera par conséquent plus rapide dans cette zone,

ainsi que la coalescence et la précipitation secondaire en résultant.

Plusieurs études ont montré que les premières cavités de fluage et micro-fissures

n’apparaissent non pas au niveau des parois interne ou externe des tubes, mais dans

leur épaisseur. En effet, Swaminathan et al. rapportent que le degré de coalescence

des carbures est moins avancé au niveau de la paroi interne que de la paroi externe

des tubes. Les auteurs attribuent la cause de cette hétérogénéité au fait que la tem-

pérature de la partie interne est la plus faible, en raison du caractère endothermique

de la réaction de vaporeformage [7]. La zone à plus forte concentration de défauts

semble se situer à environ 1/3 de l’épaisseur des tubes [41,43].
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1.2.2.b Rôle de la phase G

L’influence de la phase G vis-à-vis des propriétés en fluage est sujet à controverse.

Dans la partie 1.1.3, nous avions mentionné que la transformation in-situ du NbC

en la phase G n’entraîne aucune modification de la morphologie du carbure pri-

maire [18]. Certaines études semblent néanmoins montrer que cette transformation

s’accompagnerait en fait d’une légère coalescence, toutefois bien moins importante

que celle subie par les carbures de chrome [7,14,28]. Ribeiro et al. confirment cette

tendance et ajoutent que les interfaces entre la phase G et la matrice seraient des

sites propices à la formation de cavités et de micro-fissures. Les auteurs montrent

alors qu’un ajout de titane, élément d’addition connu pour inhiber la transformation

du carbure NbC en la phase G, a un effet bénéfique sur la résistance au fluage des

alliages HP [19].

Soares et al. suggèrent en revanche la tendance inverse [18]. La figure 1.24 présente

les résultats d’essais de fluage réalisés au cours de cette étude sur quatre alliages

dont les compositions sont résumées dans le tableau 1.2. Elle illustre non-seulement

l’influence de la teneur en niobium, mais aussi celle de la température de service

sur la résistance au fluage des alliages HP. Les échantillons vieillis à 1100 ◦C ne

contiennent aucune trace de phase G et présentent une bien moins bonne résistance

à la rupture que les échantillons vieillis à 900 ◦C, au sein desquels le siliciure est

présent en abondance. Bien que d’autres phénomènes, et notamment la coalescence

des carbures secondaire à haute température, puissent également expliquer la chute

des propriétés mécaniques des alliages HP, les auteurs suggèrent que la présence de

la phase G n’est pas néfaste au regard de leur résistance au fluage [18].

(a) (b)

Figure 1.24 – Effet de la température de pré-vieillissement (1000 h) sur (a) le temps à
la rupture et (b) la vitesse de déformation d’alliages HP à différentes teneurs en niobium
lors d’essais de fluage à 925 ◦C sous 45MPa [18].
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Tableau 1.2 – Composition chimique des quatre alliages HP alliés au niobium (% mas-
siques) [18].

Alliage C Ni Cr Mn Si Nb

A 0.43 32.6 26 0.92 1.81 -
B 0.43 33.8 24.3 1.11 1.71 0.69
C 0.39 33.4 22.3 1.11 1.80 1.23
D 0.39 32.6 20.4 0.97 1.63 1.97

L’objectif de notre étude consiste en l’optimisation des caractéristiques de la préci-

pitation secondaire en termes de densité et de taille des précipités. Pour ce faire, nous

avons envisagé l’ajout de nouveaux éléments, dont les effets sont très peu connus

sur la précipitation dans les alliages HP. Cette démarche nécessite l’étude préalable

des nouveaux systèmes à l’aide de techniques de simulation numérique. La partie

1.3 s’attache à présenter les outils existant et les modèles sur lesquels ceux-ci sont

basés.

1.3 Outils numériques de modélisation thermodynamique et ciné-

tique

L’optimisation des microstructures constitue un enjeu majeur dans le domaine de

la science des matériaux. Les propriétés mécaniques d’un alliage étant intimement

liées à sa microstructure, l’intérêt de contrôler la nature de cette dernière et d’être ca-

pable d’en prédire les évolutions au fil du temps apparaît évident. Le développement

des méthodes de calcul numérique a permis, au cours des vingt dernières années, de

réaliser des progrès considérables en termes de compréhension et de modélisation

des phénomènes physiques succeptibles d’intervenir au sein des matériaux.

La modélisation des transformations de phases au sein des alliages métalliques

passe en premier lieu par l’analyse du système d’un point de vue thermodynamique,

puis par l’étude de la cinétique des phénomènes physiques régissant ces transfor-

mations. Cette étude nécessite la création d’un modèle à partir d’équations ma-

thématiques décrivant les phénomènes, qui sera ensuite ajusté à l’aide de données

expérimentales. Des bases de données aussi bien thermodynamiques que cinétiques

existent, alimentées continuellement par des données empiriques.

1.3.1 Calcul thermodynamique : Equilibre des phases

La méthode CALPHAD (CALculation of PHAse Diagrams) consiste à calculer

l’équilibre thermodynamique entre les phases au sein d’un système chimique multi-

constitué. Pour ce faire, il s’agit en premier lieu de recueillir toutes les données
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thermodynamiques relatives aux phases considérées et de décrire les propriétés de

chaque phase au travers de modèles mathématiques contenant des paramètres qui

pourront, par la suite, être ajustés et optimisés à l’aide des données expérimentales

à disposition.

L’état d’équilibre d’un système est régi par la minimisation de son enthalpie libre

G : il est donc possible de retracer le diagramme de phases d’un système à partir des

diagrammes isothermes d’enthalpie libre. Prenons l’exemple d’un système binaire A-

B (cf. figure 1.25). A tout moment, au sein du domaine biphasé α + β, on aura égalité

des potentiels chimiques pour chaque constituant au sein de chacune des phases :

µα
A = µβ

A et µα
B = µβ

B (1.9)

Figure 1.25 – Construction d’un diagramme de phases à partir du diagramme isotherme
d’enthalpie libre : (a) Diagramme d’enthalpies libres des phases liquide (L), α et β pour
un composé A-B à la température T et (b) Diagramme de phases binaire du composé
A-B [51].

L’établissement du diagramme de phases est assez aisément réalisable pour des

systèmes "simples" tels que les corps purs et les alliages binaires et ternaires. Néan-

moins, pour des systèmes multi-constitués contenant plus d’éléments, le calcul ther-

modynamique nécessite des approximations et l’utilisation de méthodes de modéli-

sation numérique se révèle indispensable. La force de la méthode CALPHAD réside

en sa capacité à décrire l’équilibre d’un système multi-constitué à partir de sous-

systèmes plus simples. Les alliages HP sont des matériaux polyphasés contenant en

moyenne 6 à 8 éléments : ils constituent donc un système complexe dont l’analyse

thermodynamique nécessite l’utilisation d’une telle méthode.



30 Etude bibliographique

Le logiciel Thermo-Calc utilise la méthode CALPHAD pour le calcul de l’équilibre

thermodynamique au sein des matériaux métalliques. Depuis plusieurs décennies,

La société commercialisant ce logiciel développe des bases de données thermodyna-

miques et cinétiques à partir de résultats expérimentaux. Bien que multi-constituées,

chacune des bases de données est spécifique à un élément chimique "de base". Ainsi,

les matériaux les plus conventionnels, tels que les aciers, les alliages d’aluminium,

de titane et les super-alliages base Nickel ont chacun leurs bases de données ther-

modynamique et cinétique associées. La figure 1.26 schématise le fonctionnement du

logiciel Thermo-Calc avec les données d’entrée nécessaires à la modélisation de l’état

d’équilibre du système et les principaux résultats qu’il est possible de recueillir.

Choix de la base de données

Eléments d'alliages

Phases considérées

Composition chimique

Température

Données d'entrée

Fraction et composition des phases

à l'équilibre

Diagrammes de phases binaire et

pseudo-binaire

Chemin de solidification

(Gulliver - Scheil)

Calcul

thermodynamique

Résultats

...

Figure 1.26 – Principe de fonctionnement du logiciel Thermo-Calc.

1.3.2 Simulation des phénomènes de précipitation à l’état solide

Des modèles globaux, généralement basés sur l’équation de Johnson-Mehl-Avrami-

Kolmogorov (JMAK), permettent de prédire la cinétique de précipitation isotherme :

fp = 1 − exp(−k(t − τ)n) (1.10)

où t est le temps, fp la fraction transformée au temps t, k est un coefficient dépendant de la tem-

pérature, n un coefficient compris entre 0 et 4, dépendant des mlécanismes de germination et de

croissance et τ le temps d’incubation [52,53].

La précision de ce type de modèle est fortement dépendante des bases de données

expérimentales, notamment en ce qui concerne les valeurs des coefficients k et n. De

plus, il ne permet de prédire que la fraction des précipités. Pour calculer la densité,

la distribution de tailles ou la géométrie des particules, il est nécessaire d’utiliser des

modèles plus complexes, basés sur la théorie classique de la germination et couplant

les étapes de germination, de croissance et de coalescence. Ces phénomènes sont

biens connus et largement étudiés : depuis les années 1970, de nombreux modèles

décrivant ces transformations diffusives ont été proposés et optimisés à l’aide de

données expérimentales [54, 55]. La précipitation des carbures M23C6 et NbC est
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couramment observée dans les aciers ferritiques et austénitiques, le chrome et le

niobium étant des éléments d’alliage rencontrés très couramment.

1.3.2.a Germination

Selon la théorie classique de la germination, la transformation d’une phase α en

une phase β n’est possible que si la variation d’enthalpie libre associée à la formation

du germe ∆Gαβ est négative. L’expression analytique de cette variation d’enthalpie

libre est fonction de trois termes :

∆Gαβ = V∆GV + Sγ + ∆GE (1.11)

où V est le volume du germe, ∆GV la variation d’enthalpie libre volumique, S la surface du germe,

γ l’énergie d’interface entre le germe β et la phase α et ∆GE l’énergie élastique de distortion entre

les réseaux cristallins des deux phases.

Le terme V∆GV représente la force motrice thermodynamique de la transforma-

tion de la phase α en la phase β. Dans le domaine d’existence de la phase β, sa

valeur sera toujours négative.

La création d’une surface n’étant énergétiquement pas favorable au système, Sγ

est un terme résistif. Sa valeur sera donc toujours positive. Toutefois, l’énergie d’in-

terface γ diminuant avec le désaccord paramétrique entre les réseaux des phases α

et β, la création d’une interface cohérente freinera moins la germination que pour

une interface incohérente.

∆GE est relatif à l’énergie de déformation élastique entraînée par la création du

germe de β. Il exprime le coût en énergie associé à la distortion des réseaux cris-

tallins des deux phases et, comme Sγ, devient d’autant plus faible que l’interface

germe/matrice est cohérente.

La figure 1.27 illustre l’évolution schématique de la variation d’enthalpie libre

∆Gαβ en fonction du rayon r d’un germe sphérique. Pour que ce germe puisse

croître, son rayon doit dépasser une valeur critique notée r∗, pour laquelle la variation

d’enthalpie libre ∆G∗ est maximale. Si r < r∗, le germe se dissout alors que si r > r∗,

le germe est stable et peut continuer sa croissance. r∗ et ∆G∗ s’expriment selon :

∆G∗ =
16πγ3

3(∆GV −∆GE)2
(1.12)

r∗ =
2γ

∆GV −∆GE

(1.13)
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Figure 1.27 – Variation d’enthalpie libre ∆G de formation d’un germe sphérique en
fonction de son rayon r.

Dans l’hypothèse de la germination homogène, chaque atome de la matrice consti-

tue un site potentiel pour la germination. La modélisation commence par l’expression

du taux de germination J∗(t) qui s’écrit, au temps t :

J∗(t) = Js exp
(

τ

t

)

(1.14)

avec Js le taux de germination en régime stationnaire défini par Becker et Döring

[56], correspondant au nombre de germes critiques formés par unité de temps et par

unité de volume, et τ le temps d’incubation. Ces deux variables s’expriment par :

Js = Z β∗ Nhom
0

exp

(

−∆G∗

kT

)

(1.15)
τ =

1

2β∗Z
(1.16)

où Nhom
0 est la densité volumique de sites de germination, k est la constante de Boltzmann et T

la température absolue.

Dans les équations 1.15 et 1.16, nous identifions deux termes :

- β∗ correspond à la fréquence de transfert d’un atome de soluté de la matrice vers

le germe, exprimé en s−1 [57] :

β∗ =
4π r∗2Dm

s Xm
s

a4
(1.17)

où r∗ est le rayon du germe critique, Dm
s le coefficient de diffusion du soluté au sein de la matrice,

Xm
s la concentration du soluté dans la matrice au niveau de l’interface avec le germe et a la distance

séparant l’atome du germe.
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- Z est le facteur de Zeldovich, qui exprime la probabilité pour un germe critique

de se dissoudre plutôt que de croître en un germe stable. La valeur de Z est généra-

lement comprise entre 1/40 et 1/20 [57,58]:

Z =
Vm

2π r∗2

√

γ

kT
(1.18)

où Vm est le volume molaire du germe.

Dans le cas de la germination hétérogène, l’équation du taux de germination reste

valable, à condition de tenir compte de la modification de la valeur de l’énergie

d’activation ∆G∗. La barrière énergétique à franchir pour la formation d’un germe

de rayon critique r∗ sera en effet plus faible au niveau des défauts cristallins tels que

les joints de grains, les dislocations ou encore les joints de macle. L’expression de

l’enthalpie libre de germination ∆G s’écrira alors :

∆G =
4

3
πr3∆GV + 4πr2γ +Nhét

0
∆Ghét (1.19)

où Nhét
0 est le nombre de sites pour la germination hétérogène et ∆Ghét l’enthalpie libre de for-

mation d’un germe au niveau d’un site hétérogène (<0).

Le terme ∆Ghét constitue, à l’instar de ∆GV , une force motrice à la germination.

Le facteur Nhét
0

doit être adapté au type de site hétérogène que l’on considère pour

la germination. Il résultera forcément d’une approximation tant l’estimation de la

densité des défauts cristallins peut se révéler délicate.

1.3.2.b Croissance

L’étape de germination étant décrite, il s’agit à présent de modéliser la croissance

des germes stables au sein d’une matrice toujours sursaturée en soluté. L’écart de

la composition de la matrice sursaturée par rapport à sa composition d’équilibre

constitue la force motrice à la diffusion des atomes de soluté qui migrent vers les

précipités, entraînant la croissance de ces derniers.

La vitesse de l’interface précipité/matrice, ou "taux de croissance" par analogie

avec la germination, peut être contrôlée par deux mécanismes :

1. Le transfert des atomes de soluté à travers l’interface

2. La diffusion des atomes de soluté de la matrice vers l’interface

Durant les premiers stades de la croissance, les précipités sont de petite taille et

la sursaturation de la matrice reste importante à proximité de l’interface : c’est le

mécanisme 1 qui contrôle la croissance.
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Une fois que les particules ont atteint une certaine taille, la matrice environnante

est appauvrie en soluté et la croissance est contrôlée par le mécanisme 2. Au sein

d’un système multi-constitué, la transition entre ces deux mécanismes dépendra de

paramètres tels que les vitesses de diffusion relatives des atomes de soluté et de la

mobilité de ceux-ci à travers l’interface précipité/matrice [58].

La grande majorité des modèles numériques décrivant la précipitation considèrent

la croissance libre de particules isolées (sans interactions entres elles) en faisant

l’hypothèse de l’équilibre local à l’interface précipité/matrice [58–60]. La matrice

étant à l’équilibre au niveau de l’interface, il en découle que la croissance du précipité

sera contrôlée par la diffusion. La figure 1.28 illustre, de façon schématique, le profil

de concentration en soluté au niveau de l’interface précipité/matrice :

Figure 1.28 – Schématisation de l’équilibre local au niveau de l’interface précipité/ma-
trice. cp est la concentration en soluté du précipité, cm la concentration de la matrice
sursaturée et c∗

m la concentration de la matrice à l’interface, dépendant du rayon du pré-
cipité.

La vitesse d’interface est définie par l’expression :

v =
c∗

m,iMi

rp ξi

(µm,i − µ∗

m,i)

(cp,i − c∗

m,i)
(1.20)

où c∗

m,i est la concentration du soluté i au sein de la matrice à l’interface, Mi est le coefficient de

mobilité du soluté i dans la matrice, µm,i et µ∗

m,i les potentiels chimiques du soluté dans la matrice

et à l’interface respectivement et rp le rayon du précipité.

Le terme ξi permet d’ajuster la distance effective de diffusion du soluté à partir du

rayon du précipité. Dans l’équation 1.20, le terme ξi permet donc, en fonction de la

sursaturation de la matrice, de faire la distinction entre les régimes de croissance et

de coalescence :

· Si la sursaturation est importante, la distance effective de diffusion est très

faible et la vitesse d’interface très élevée. On se trouve alors dans un régime

de croissance où la coalescence est insignifiante.
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· A l’inverse, si la sursaturation est très faible, la distance effective de diffusion

est grande et la vitesse d’interface quasi-nulle. L’équation 1.20 décrit alors un

régime de coalescence [61].

1.3.2.c Coalescence

Pour que la modélisation de la précipitation soit complète, il est nécessaire d’y in-

corporer une description analytique du mécanisme de coalescence. L’activation de la

coalescence est régie par la cinétique de croissance. En effet, la matrice s’appauvris-

sant en soluté au fur et à mesure que les précipités grossissent, la vitesse d’interface

tend à diminuer jusqu’à ce que l’équilibre thermodynamique soit finalement atteint.

Dès lors, la seule force motrice à l’évolution du système est la diminution de son

énergie d’interface. La coalescence ne doit cependant pas toujours être considérée

comme un mécanisme successif à la croissance : ces deux mécanismes sont en fait

simultanés, mais la cinétique de croissance est souvent plus rapide, en particulier

lorsque la sursaturation de la matrice est élevée. Ainsi, la théorie classique de la coa-

lescence, développée par Lifshitz, Slyozov et Wagner (théorie LSW), considère que ce

mécanisme intervient durant les derniers stades du phénomène de précipitation [58].

La coalescence est une conséquence de l’effet de capillarité de Gibbs-Thomson qui

considère que la composition de la matrice à l’interface c∗

m dépend de la géométrie

de cette dernière, comme l’exprime l’équation suivante :

c∗

m(rp) = ceq
m exp

(

2γVp

RT

1

rp

)

(1.21)

où ceq
m est la concentration d’équilibre du soluté dans la matrice, Vp le volume du précipité et R la

constante de Rydberg.

Considérons deux particules voisines de tailles très différentes au sein de la matrice.

D’après l’équation 1.21 :

· Pour la grosse particule (rp → ∞), on a c∗

m(rp) = ceq
m et la vitesse d’interface

est nulle : la particule est à l’équilibre.

· Pour la petite particule (rp → 0), on a c∗

m(rp) > ceq
m et la vitesse d’interface est

négative : la particule se dissout.



36 Etude bibliographique

La théorie LSW prévoit l’augmentation du rayon moyen des précipités selon :

r3

p(t) − r3

0
=

8 Dm
i Vp ceq

m γ

9 RT
(1.22)

où Dm
i est le coefficient de diffusion du soluté i dans la matrice.

La distribution de taille des particules à l’issue des étapes de germination et

croissance n’étant pas homogène, cela va se traduire par la dissolution des particules

de petite taille, dont le ratio surface/volume est élevé, au profit de la croissance des

plus grandes.



Objectif de l’étude

La microstructure des tubes de vaporeformage à l’état brut de coulée a été lar-

gement perfectionnée en termes de résistance au fluage au cours des dernières décen-

nies. Cette microstructure est caractérisée par un réseau de carbures inter-dendritiques

primaires au sein d’une matrice austénitique fortement alliée.

Dans les conditions de service, la précipitation secondaire de fins carbures de

chrome et de niobium, consécutive à la transformation des carbures primaires M7C3,

renforce encore un peu plus le matériau contre les processus de fluage. Si ce phéno-

mène a été observé à maintes reprises, il n’a cependant fait l’objet que de très peu

d’études, la grande majorité des travaux concernant les alliages HP ayant plutôt été

orientée sur l’optimisation de la microstructure à l’état brut de coulée. Pourtant,

la coalescence des carbures secondaires, qui intervient après de longs maintiens en

température, étant une des causes majeures de la dégradation rapide des tubes, l’in-

térêt d’étudier la précipitation secondaire et de trouver un moyen d’en retarder la

coalescence apparaît évident. Dans cette optique, l’étude bibliographique menée en

prémices de nos travaux a montré deux moyens d’optimiser la précipitation secon-

daire.

Il s’agit d’une part de favoriser la formation du carbure secondaire de type NbC,

et principalement d’accroître le nombre de ces particules qui précipitent sur les

dislocations et jouent ainsi un rôle d’ancrage. D’autre part, la densification et l’affi-

nement de la population du M23C6 secondaire permettraient également de renforcer

le matériau contre les mécanismes de déformation, en particulier contre le fluage par

mouvement des dislocations.

Notre démarche a dans un premier temps consisté à simuler, l’aide des logiciels

Thermo-Calc et TC-PRISMA, la précipitation des phasesM23C6 et NbC et à étudier

l’effet d’ajouts de vanadium et de titane/tungstène sur les caractéristiques de la pré-

cipitation. Deux alliages modèles ont par la suite été coulés au laboratoire sur la base

de ces résultats. Leurs microstructures à l’état brut de coulée seront d’abord com-

parées à celle d’un alliage industriel de composition standard, puis la précipitation

secondaire au sein des microstructures vieillies fera l’objet d’une étude quantitative.

Finalement, les observations seront confrontées aux résultats des simulations, et une

conclusion quant au rôle de nouveaux éléments d’alliage sera apportée.
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2.1 Alliages étudiés et traitements de vieillissement

Trois matériaux modèles ont été élaborés par fusions successives en nacelle froide

au sein du laboratoire. Leurs compositions chimiques sont résumées dans le tableau

2.1. Les lingotins de nickel, de fer et de chrome étaient d’abord chauffés par induc-

tion jusqu’à fusion complète de chacun des éléments. L’alliage liquide était alors

homogénéisé durant quelques secondes, puis refroidi au contact de la nacelle en ar-

gent. La procédure était répétée deux à trois fois pour l’incorporation des autres

constituants à l’alliage. Ce procédé d’élaboration entraîne la solidification rapide du

métal liquide et permet une reproduction précise de la composition souhaitée. Dans

la suite de ce manuscrit, les trois alliages modèles seront nommés AM1, AM2-V et

AM3-TiW. En parallèle, un alliage HP industriel, que nous appellerons AI, nous

a été fourni à l’état brut de coulée et a été étudié à titre de comparaison avec les

matériaux modèles.

Tableau 2.1 – Compositions des alliages étudiés mesurées par spectrométrie d’amission
optique (% massiques, Bal. Fe).

Ni Cr C Nb Si Mn Mo Ti W V

AI 33-36 24-27 0.4-0.6 0.5-0.7 1 <1 <0.5 <0.5 - -

AM1 35.4 25.1 0.48 0.60 0.96 0.73 0.05 - - -

AM2-V 34.9 25.5 0.51 0.68 0.98 0.73 0.06 - - 0.23

AM3-TiW 37.8 25.7 0.51 0.61 0.98 0.74 0.06 0.16 0.69 -
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Les lingots, d’une masse de 400g en moyenne, n’ont subi aucun traitement de mise

en forme à l’issue de leur refroidissement de sorte à conserver leur microstructure

brute de coulée. Les échantillons destinés aux observations ont été systématiquement

extraits des parties «centrales» des lingots, de sorte à ce que les z ones étudiées sur

chaque matériau aient subi des conditions de solidification comparables.

Afin d’étudier les effets de la composition chimique sur la cinétique de précipi-

tation secondaire, les alliages AI, AM1, AM2-V et AM3-TiW ont été soumis à des

traitements de vieillissement qui consistaient en des maintiens isothermes dans une

vaste gamme de températures. Pour limiter l’oxydation des échantillons durant le

vieillissement, ces derniers étaient scellés dans des ampoules de silice sous atmo-

sphère protectrice d’argon (∼ 200 mbar). A leur sortie du four, les ampoules étaient

refroidies à l’air. Les conditions des différents traitements thermi ques sont résumées

dans le tableau 2.2. Il est important de préciser que contrairement aux conditions

de service industrielles, les alliages étudiés n’ont été soumis à aucune contrainte mé-

canique lors des vieillissements.

Tableau 2.2 – Conditions de vieillissement des alliages.

Température Durée du vieillissement

650 ◦C 100 h
750 ◦C 100 h
850 ◦C 100 h
980 ◦C 100 h

2.2 Techniques de caractérisation microstructurale

Cette étude a consisté à analyser l’effet de nouveaux éléments d’alliage sur les

évolutions microstructurales des alliages HP lors de leur maintien à haute tempé-

rature. Notre attention s’est en particulier portée sur la précipitation secondaire de

carbures métalliques dont la finesse a nécessité l’utilisation de la microscopie optique

et de la microscopie électronique à balayage (MEB) et en transmission (MET).

Les observations microstructurales ont été effectuées dans la direction perpendi-

culaire au gradient de solidification. Les échantillons ont été polis successivement

sur papier abrasif de granulométrie allant de 600 à 2500, puis sur feutres imbibés

de pâte diamantée de 3µm et 1µm. Des mesures de diffraction des rayons X (DRX)

ont également été effectuées sur des poudres de résidus issus de l’extraction électro-

lytique des phases secondaires présentes dans nos matériaux.
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2.2.1 Microscopie optique

Le grossissement d’un microscope optique étant suffisamment important pour per-

mettre l’observation du réseau de carbures primaires dans les alliages HP, c’est cet

outil que nous avons utilisé pour les premières observations de la macrostructure des

alliages. Le microscope utilisé était un Olympus GX-51 à platine inversée. Afin d’ob-

tenir un contraste bien marqué aux joints de grains au sein de la macrostructure, les

échantillons ont subi une attaque chimique par le réactif de Marble consécutivement

à leur polissage mécanique. Une observation à la lumière polarisée a alors permis

une bonne différenciation de grains.

2.2.2 Microscopie électronique à balayage

De par sa finesse, l’étude de la précipitation secondaire a nécessité l’utilisation du

MEB. De plus, les caractéristiques de la microstructure initiale des alliages régissant

le phénomène de précipitation secondaire, nous nous sommes dans un premier temps

focalisés sur l’étude des carbures primaires bruts de coulée. Au cours de travail, deux

microscopes ont été utilisés.

Le premier, un JEOL JSM 6400 équipé de détecteurs d’électrons secondaires et

rétrodiffusés pour l’imagerie et d’un système d’analyse chimique EDX, a principale-

ment été utilisé pour la caractérisation de la microstructure brute de coulée à faible

grandissement, et notamment des carbures primaires. Le second MEB est un ZEISS

Supra 55VP disposant d’un canon à émission de champ (FEG) et équipé d’une ca-

méra EBSD HKL Nordlys II. Les images obtenues au MEB ont été traitées à l’aide

du logiciel AnalysisAuto afin d’en extraire les densités et les tailles moyennes de

particules.

Comme nous l’avons évoqué précédemment, la première étape de la préparation

métallographique consistait en un polissage mécanique systématique des échantillons

sur papiers abrasifs et feutres imbibés de pâte diamantée. L’étape de finition était

quant à elle choisie en fonction la technique de caractérisation considérée.

2.2.2.a Polissage électrolytique

L’observation des microstructures dendritiques en imagerie MEB nécessite un

contraste d’origine topographique entre les carbures primaires et la matrice. C’est

aussi le cas de la quantification des carbures secondaires, où la qualité de l’analyse

d’images sera largement tributaire du contraste entre les particules et la matrice

environnante.
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Un polissage électrolytique permet de dissoudre la matrice préférentiellement aux

carbures. Les paramètres de polissage ont été optimisées de sorte a ce que les images

MEB ne nécessitent que peu de traitement en vue de leur binarisation. Le tableau

2.3 présente les conditions expérimentales relatives au polissage électrolytique effec-

tué sur nos échantillons.

Tableau 2.3 – Paramètres expérimentaux du polissage électrolytique.

Electrolyte 10%vol. HClO4 + 90%vol. Ethanol

Température 0 ◦C

Densité de courant ∼ 0,9A cm−2

Temps 15 s

2.2.2.b Finition à la silice colloïdale

L’analyse de la microstructure par la diffraction des électrons rétrodiffusés per-

met, grâce à l’indexation des diagrammes de Kikuchi, de déterminer la nature et

l’orientation cristallographiques de la zone étudiée. Cette technique nécessite une

préparation métallographique soignée: la surface étudiée doit en effet être parfaite-

ment plane et libre de toute déformation que le polissage mécanique pourrait avoir

induit.

Pour répondre à ces exigences, les échantillons destinés à des analyses EBSD ont

subi une découpe relativement lente afin que les surfaces en résultant soient sufisam-

ment "propres" pour que le polissage mécanique puisse débuter sur un papier abrasif

de faible granulométrie. La finition a ensuite été effectuée par polissage mécano-

chimique sur un feutre imbibé avec une suspension aqueuse de silice colloïdale. Les

nano-particules de silice, dont la taille moyenne avoisine les 60 nm, agissent comme

abrasif vis-à-vis des dernières aspérités de la surface. La suspension aqueuse basique,

quant à elle, réagit chimiquement avec le métal, de sorte à créer un très faible relief

à sa surface.

2.2.2.c Traitement d’images

L’analyse des images MEB a été d’une importance capitale dans la démarche de

quantification de la précipitation secondaire. Il s’agissait dans un premier temps,

lors de l’acquisition des images, d’ajuster les conditions d’observation pour obtenir

le meilleur contraste possible entre les carbures et la matrice. Ces images devaient

ensuite subir un traitement de binarisation à l’aide du logiciel AnalysisAuto afin d’en

extraire les caractéristiques recherchées (taille moyenne, taux surfacique, densité de
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particules...). La figure 2.1 illustre l’isolation des particules à la suite du traitement

d’une image MEB.

Les microstructures étudiées étant fortement hétérogènes, aussi bien chimique-

ment que morphologiquement, chaque image a dû faire l’objet d’opérations de lissage

et seuillage qui lui étaient propres. Pour ces raisons, aucun protocole automatisé de

traitement d’images n’a pu être mis en place.

(a) (b)

Figure 2.1 – Analyse quantitative des images MEB : (a) Précipitation à proximité d’un
carbure primaire en contraste des électrons secondaires ; (b) Isolation et classification des
carbures secondaires en fonction de leur aire (En rouge : aire inférieure à 0,1 µm2. En
vert : aire comprise entre 0,1 et 0,2 µm2. En bleu : aire comprise entre 0,2 et 0,3 µm2 et
en jaune : aire comprise entre 0,3 et 0,4 µm2).

2.2.3 Microscopie électronique en transmission

La précipitation secondaire de la phase M23C6 a pu être étudiée au MEB de par son

abondance et la taille moyenne de particules relativement importante (> 100 nm).

La finesse du NbC a en revanche requis l’utilisation du MET. Le microscope utilisé

était un Phillips CM200 équipé d’une cathode LaB6 travaillant sous une tension d’ac-

célération de 200 kV, d’une résolution théorique de 0,24 nm. Un dispositif d’analyse

EDX couplé au microscope et nous a permis de mesurer les compositions chimiques

de la matrice et des carbures.

2.2.3.a Préparation des lames minces

L’étude des microstructures en microscopie électronique en transmission a néces-

sité la préparation d’un nombre conséquent d’échantillons pour chaque alliage et

chaque état de vieillissement. Le protocole a dans un premier temps consisté à ex-

traire du matériau un cylindre de 3mm de diamètre et d’y découper des disques
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d’environ 100µm d’épaisseur. Après un léger polissage mécanique suivi d’un net-

toyage en bain d’ultrasons, les lames ont subi un polissage électrolytique sur le

dispositif Tenupol de STRUERS, résultant en leur amincissement continu jusqu’à

l’apparition d’une fine perforation. C’est aux bords de celle-ci que les zones sont

sufisamment minces pour povoir être observées en transmission. Les lames étaient

enfin rincées dans trois bains d’éthanol successifs et soigneusement placées dans des

conteneurs individuels. Le tableau 2.4 résume les paramètres du polissage électroly-

tique effectué sur nos échantillons.

Tableau 2.4 – Paramètres expérimentaux du polissage électrolytique.

Electrolyte 10%vol. HClO4 + 90%vol. Ethanol

Température 0 ◦C

Tension ∼ 25V
Courant ∼ 80 - 100mA

2.2.4 Dissolution électrolytique et diffraction des rayons X

La détection d’une phase au sein d’un matériau massif par la diffraction des rayons

X n’est possible que si sa fraction volumique excède les 2%. En raison de la faible

teneur en niobium des alliages considérés, la quantité de carbures primaires NbC

n’atteint pas cette valeur. Il en est de même concernant les carbures M23C6, si tant

est qu’ils aient pu apparaître lors de la solidification. De ce fait, des échantillons mas-

sifs d’environ 40 x 10 x 5 mm3 ont été découpés dans les alliages AI, AM1, AM2-V

et AM3-TiW et soumis à une méthode d’extraction électrolytique des phases secon-

daires. La figure 2.2 illustre le montage expérimental utilisé tandis que le tableau

2.5 résume les conditions expérimentales de l’électrolyse.

Enfin, la poudre récoltée a été analysée à l’aide d’un diffractomètre Philips MRD

Pro de type θ/2θ utilisant le rayonnement monochromatique Kα d’une anticathode

de cuivre.

Tableau 2.5 – Paramètres expérimentaux de l’électrolyse.

Electrolyte 6%vol. HCl + 94%vol. Ethanol

Température 10 ◦C

Densité de courant ∼ 20mAcm−2
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Figure 2.2 – Schéma du montage expérimental de dissolution électrolytique des alliages.

2.3 Modélisation des évolutions microstructurales

Les simulations des évolutions microstructurales, et plus particulièrement de la

précipitation secondaire, ont été effectuées via Thermo-Calc et TC-PRISMA, deux

logiciels commercialisés par la société Thermo-Calc.

Thermo-Calc est un outil numérique de calcul thermodynamique basé sur la mé-

thode CALPHAD (CALculation of PHAse Diagrams). Il nous a permis d’étudier

l’effet de nouveaux éléments d’alliage sur l’état d’équilibre des matériaux étudiés,

et plus particulièrement sur la nature, la quantité et la composition des phases pré-

sentes à l’équilibre. La solidification des alliages a pu être simulée à l’aide du modèle

de Gulliver-Scheil. Au cours de cette étude, nous avons utilisé la version Thermo-

Calc 3.0.1 et la base de données thermodynamique TTNI8. TC-PRISMA nous a en

revanche servi à simuler la cinétique de précipitation secondaire des carbures M23C6

et NbC à haute température. Les bases de données thermodynamique et cinétique

utilisées étaient respectivement les bases TTNI8 et MOBFE1.
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De par leur composition complexe et les nombreuses évolutions microstructurales

auxquelles ils sont soumis en service, les alliages HP sont des matériaux sujets à

l’utilisation de méthodes de modélisation numérique. La précipitation secondaire

des carbures M23C6 et NbC au sein de la matrice est motivée par la nécessité du

système à atteindre son état d’équilibre. Les caractéristiques thermodynamiques et

cinétiques de cette transformation sont gouvernées par deux facteurs principaux :

la composition chimique de la matrice et la température. Les logiciels Thermo-

Calc et TC-PRISMA, qui permettent de modéliser respectivement l’équilibre des

phases et la cinétique de précipitation pour un système donné, constituent des outils

particulièrement adaptés à l’étude de l’influence de la composition chimique sur la

précipitation secondaire.

3.1 Logiciel TC-PRISMA et choix des données d’entrée

3.1.1 Présentation générale du logiciel

Le logiciel TC-PRISMA utilise la méthode numérique de Kampmann-Wagner

(KWN) [58] afin de traîter, au sein d’un système multi-constitué, le problème de la

distribution de tailles des particules au cours des phénomènes simultanés de germi-

nation, croissance et coalescence sur le modèle de la théorie de Langer-Schwartz [62].

TC-PRISMA s’appuie sur les mêmes bases de données thermodynamiques et ciné-

tiques multi-constituées que les logiciels Thermo-Calc et DICTRA afin de calculer

47
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respectivement l’équilibre thermodynamique et les transformations contrôlées par la

diffusion. Les paramètres propres au système doivent en premier lieu être intégrés

au modèle afin de simuler la cinétique de transformation. La figure 3.1 présente un

schéma du fonctionnement de TC-PRISMA.
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Données d'entrée

Calcul
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Données cinétiques
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Rayon critique

Diagrammes TTT

Figure 3.1 – Présentation schématique du logiciel TC-PRISMA.

Les bases de données thermodynamiques étant très riches et continuellement ali-

mentées en résultats depuis plusieurs décennies, le calcul de l’équilibre thermodyna-

mique à l’aide de la méthode CALPHAD présente une bonne fiabilité. Le calcul de

la cinétique de précipitation pose en revanche plus de difficultés. En effet, certains

paramètres ajustables du modèle, tels que la densité des sites de germination hété-

rogène (dislocations, joints de grains...) et les énergies d’interface entre la matrice

et les précipités, peuvent s’avérer complexes à déterminer expérimentalement. Une

approche classique consiste à ajuster leur valeur en confrontant des résultats issus de

simulations aux observations expérimentales. Pour ce faire, il est toutefois nécessaire

d’avoir une idée préalable de l’ordre de grandeur des paramètres à déterminer, et de

disposer de données représentatives de la microstructure du matériau.

3.1.2 Choix des données d’entrée

Le choix des bases de données thermodynamique et cinétique (Fe, Ni, Al...), la

nature et la composition chimique initiale de la matrice ainsi que le mode de germi-

nation des différents précipités constituent les principales données d’entrée relatives

au matériau. L’ajustement de ces paramètres requiert une bonne connaissance préa-

lable du matériau à étudier et des mécanismes de précipitation considérés. Nous

allons maintenant présenter, pour chacun de ces paramètres, les choix opérés en vue

de la simulation de la précipitation secondaire au sein des alliages HP.
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3.1.2.a Choix de la base de données

En raison de la composition chimique particulière des alliages HP, le choix de

la base de données à utiliser pour la simulation pose question. En effet, contraire-

ment à la plupart des alliages qui contiennent un élément clairement majoritaire

(aciers, alliages d’aluminium et de titane, superalliages à base nickel...), les alliages

HP contiennent typiquement 35% de fer, 35% de nickel et 25% de chrome. Les deux

bases de données Fe (TCFE5) et Ni (TTNI8) semblent donc à priori appropriées à

notre matériau. Notons toutefois que les données contenues dans ces deux bases de

données sont probablement en majorité issues d’études sur les aciers et les super-

alliages à base nickel, respectivement, soit des familles de matériaux très différents

du notre. Afin de déterminer laquelle de ces deux bases de données représente au

mieux les caractéristiques microstructurales des alliages HP, nous avons procédé à

un calcul d’équilibre des phases pour la composition de l’alliage modèle AM1 en

utilisant les deux bases de données (cf. figure 3.2).
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Figure 3.2 – Fractions massiques d’équilibre des phases en fonction de la température
pour la composition de l’alliage AM1. Calculs effectués via Thermo-Calc à partir des bases
de données TCFE5 et TTNI8.
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Les résultats des calculs sur les bases TCFE5 et TTNI8 présentent un grand

nombre de similitudes. L’austénite est la première phase à apparaître au cours de

la solidification, et ce malgré un léger désaccord sur la température du liquidus

(1350 ◦C contre 1390 ◦C respectivement).

Dans les deux cas, la transformation du carbure M7C3 en M23C6 est prédite, la

base TTNI8 annonçant toutefois une température de transformation plus élevée

(1210 ◦C contre 1170 ◦C selon TCFE5).

Les fractions d’équilibre des phases NbC et M23C6 prévues entre 700 ◦C et 1100 ◦C

(températures de service des tubes) sont très proches pour les deux bases de données.

Enfin, les deux bases de données prévoient une conversion partielle de l’austénite

en ferrite pour des températures inférieures à 650 ◦C environ. Cette transformation

s’accompagne de la formation à basse température de phases contenant de fortes

quantités de nickel (NbNi3 pour la base TCFE5, Phase G pour TTNI8), D’autre

part, aucun résultat issu de la littérature ne mentionne la présence de ferrite au sein

de la microstructure des alliages HP.

Quelques différences notables peuvent cependant être observées. Les deux bases

de données prévoient notamment des séquences de précipitation différentes au cours

de la solidification de l’alliage liquide. En effet, si la température de formation du

M7C3 est la même dans les deux cas (1300 ◦C), la base TTNI8 prévoit que le carbure

NbC se forme plus haut en température que ce dernier (1310 ◦C). La base TCFE5

en revanche prévoit la tendance inverse puisque le carbure de niobium ne précipite

qu’à 1275 ◦C. La base TTNI8 présente donc sur ce point plus de cohérence avec les

études antérieures [3, 28,34].

La base TCFE5 suggère que le carbure NbC n’est pas stable en-dessous de 750 ◦C.

Ce sont alors les phases M23C6 et NbNi3 qui cohabiteraient avec l’austénite. Or, la

présence de la phase NbNi3 n’a jamais été rapportée au sein de la microstructure

des alliages HP.

La base TTNI8 prévoit la présence de la phase G en-dessous de 650 ◦C, et cela sans

modification de la fraction d’équilibre de la phase NbC. Ce résultat est surprenant

puisque la littérature suggère que ce siliciure est riche en niobium et qu’il se forme

à partir du NbC à une température plus élevée (cf. partie 1.1.3).

Au regard de ces résultats, nous avons jugé la base TTNI8 comme étant la plus

adéquate pour les calculs thermodynamiques appliqués aux alliages HP. Tous les

résultats que nous présentons par la suite ont été obtenus en utilisant cette base de

données.
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3.1.2.b Composition de la matrice

La composition initiale de la matrice est un paramètre d’une importance cruciale

dans la modélisation du phénomène de précipitation. C’est en effet la sursaturation

de la matrice (en un ou plusieurs éléments) par rapport à sa composition d’équilibre

qui constitue la force motrice à la germination et à la croissance (cf. partie 1.3). Dans

le cas des alliages HP, la composition de la matrice ne peut être assimilée à celle de

l’alliage, comme c’est le cas dans le modèle classique de la précipitation, puisque la

formation des carbures primaires consomme la quasi-totalité du carbone et du nio-

bium contenus dans le matériau, ainsi qu’une quantité non-négligeable de chrome.

De plus, comme la transformation des carbures M7C3 en M23C6 libère une impor-

tante quantité de carbone, la teneur de cet élément dans la matrice évolue au fur et

à mesure de cette transformation, ce qui rend l’estimation de la composition difficile.

Nous avons choisi d’utiliser le modèle de Gulliver-Scheil pour calculer la compo-

sition chimique de l’austénite à l’issue de la solidification. La figure 3.3 présente

les résultats d’une simulation de la solidification de l’alliage AM1. L’austénite est

la première phase à solidifier à partir de 1385 ◦C, suivie du carbure de niobium

(1305 ◦C) et du carbure M7C3 (1295 ◦C). Le modèle prévoit ensuite l’apparition du

carbure M23C6 à partir de 1285 ◦C : sa formation résulte à la fois de la solidification

des derniers 10% de liquide et de la transformation du M7C3. La solidification de

l’alliage se termine à environ 1275 ◦C.
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Figure 3.3 – Chemin de solidification pour la composition de l’alliage AM1, calculé via
le modèle de Gulliver-Scheil intégré au logiciel Thermo-Calc (base TTNI8). Le carbone est
défini en tant qu’élément à diffusion rapide.
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La composition chimique de l’austénite en fin de solidification de l’alliage AM1 est

donnée dans le tableau 3.1. Alors que nous nous attendions à ce que la quasi-totalité

du carbone soit consommée par la formation des carbures primaires, sa teneur au

sein de la matrice paraît étonnamment élevée. Cette valeur peut s’expliquer par le

fait que le modèle prévoit un début de transformation des carbures M7C3 durant les

derniers stades de la solidification. Leur transformation en M23C6 engendrerait en

effet un relargage du carbone dans la matrice.

Tableau 3.1 – Composition chimique de l’austénite de l’alliage AM1 en fin de soli-
dification, calculée via le modèle de Gulliver-Scheil intégré au logiciel Thermo-Calc (%
massiques).

Fe Ni Cr C Nb Si Mn Mo

41,21 29,8 26,3 0,16 0,13 0,42 1,9 0.08

Le carbure M23C6 n’étant pas présent au sein de la microstructure brute de coulée

de nos matériaux, la teneur en carbone réelle dans l’austénite est très probablement

inférieure à la valeur calculée par le modèle de Gulliver-Scheil. Néanmoins, cette te-

neur étant destinée à augmenter dès le début de la transformation M7C3 → M23C6,

la composition du tableau 3.1 constituera la référence que nous utiliserons par la

suite pour les simulations de la précipitation secondaire avec le logiciel TC-PRISMA.

Pour simuler la précipitation, le logiciel TC-PRISMA considère une composition

chimique de l’austénite homogène dans tout son volume. Or, nous avons vu que ce

n’était pas le cas au sein des alliages HP, où la précipitation secondaire apparaît en

majorité à proximité des sites inter-dendritiques. Pour cette raison, la comparaison

des résultats issus des simulations et des observations expérimentales n’a pas de sens

d’un point de vue quantitatif. Cependant, l’étude des effets de la composition de la

matrice sur les caractéristiques de la précipitation secondaire demeure pertinente,

à condition que les mesures expérimentales soient systématiquement effectuées au

voisinage des carbures primaires.

3.1.2.c Mode de germination des carbures secondaires

Le choix du mode de germination est nécessaire à la simulation de la précipitation.

Le modèle nécessitera en effet d’être adapté en fonction du caractère homogène ou

hétérogène de la germination (cf. équation 1.19). Dans le cas de la germination

hétérogène, l’expression de l’enthalpie libre ∆G inclut un terme additionnel prenant

en compte la densité de défauts : cette valeur doit être renseignée dans le logiciel

TC-PRISMA.
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La précipitation secondaire du carbure M23C6 au sein des alliages HP a été carac-

térisée dans la partie 1.1.3. Nous considérerons pour cette phase une précipitation

homogène, où chaque atome de la matrice constitue un site de germination potentiel.

Chaque maille de l’austénite contenant 4 atomes, la densité volumique de sites de

germination Nhom
0

s’écrit :

Nhom
0

=
4

a3
γ

=
4

(

3,6 × 10−10
)3

= 8,57 × 1028 m−3 (3.1)

En ce qui concerne le NbC, les résultats issus de la littérature ont clairement

montré sa tendance à précipiter sur les lignes de dislocations, très certainement en

raison de la faible quantité de niobium au sein de la matrice des alliages HP [20].

Nous avons donc choisi de considérer la germination hétérogène de cette phase sur les

dislocations lors des simulations. Précisons que la densité surfacique de dislocations

ρd = 6,5 × 1010 m−2 a été choisie sur la base des travaux de Maminska [20]. Cette

valeur a été déterminée en confrontant les observations microstructurales d’un alliage

HP aux résultats de simulations de la précipitation du NbC via TC-PRISMA pour

différentes valeurs de ρd. La densité de sites de germination Nhét
0

:

Nhét
0

= ρd

(

NA

V γ
m

)1/3

= 6,5 × 1010

(

6,022 × 1023

7,02 × 10−6

)1/3

= 2,87 × 1020 m−3 (3.2)

où ρd est la densité de dislocations, NA le nombre d’atomes par mole (nombre d’Avogadro) et V γ
m

le volume molaire de l’austénite γ.

3.1.2.d Energies d’interface γM23C6/γ et γNbC/γ

L’énergie d’interface γp/m d’un précipité avec la matrice est un paramètre clé dans

la modélisation du mécanisme de germination (cf. équation 1.11). La notion d’énergie

d’interface est liée au désaccord paramétrique δ existant entre la matrice et la phase

précipitée et que le système doit accommoder d’une quelconque manière. Plus sa

valeur est basse, moins la création de l’interface entre le précipité et la matrice coûte

d’énergie au système et plus la germination est aisée. Une interface cohérente (γp/m

< 0,2 Jm−2) pourra ainsi être accommodée par une simple distorsion élastique des

réseaux cristallins de chacune des phases tandis qu’une interface incohérente (γp/m

> 0,6 Jm−2) sera caractérisée par un désaccord paramétrique si important qu’il ne

permet aucune correspondance entre les plans atomiques des deux phases. Pour des

valeurs intermédiaires, la distorsion engendrée par le désaccord paramétrique peut

être accommodée par la création de dislocations à l’interface.
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L’énergie d’interface est une grandeur difficilement accessible expérimentalement,

en particulier dans le cas de fins précipités, et les données bibliographiques sont

très peu nombreuses. Au cours de nos simulations, nous avons utilisé les valeurs

des énergies d’interface γM23C6/γ et γNbC/γ issues de l’étude de Maminska [20]. Ces

valeurs ont dans un premier temps été approximées à partir de la littérature. La

confrontation des résultats de simulations effectuées via TC-PRISMA avec l’étude

quantitative des microstructures vieillies d’un alliage HP allié au niobium ont par

la suite permis d’ajuster les énergies d’interface pour obtenir les valeurs suivantes :

· A 750 ◦C, γM23C6/γ = 0,34 J m−2 et γNbC/γ = 0,26 J m−2.

· A 980 ◦C, γM23C6/γ = 0,25 J m−2 et γNbC/γ = 0,22 J m−2.

Nous pouvons constater que les énergies d’interface des deux carbures diminuent

avec la température. En effet, à 980 ◦C, aucune précipitation n’était possible d’après

le calcul pour des valeurs de γM23C6/γ et γNbC/γ supérieures à 0,26 et 0,24 Jm
−2 res-

pectivement [20]. La variation d’enthalpie libre∆GV , qui constitue la force motrice à

la germination d’une phase secondaire (cf. équation 1.11), étant d’autant plus faible

que la température est élevée, une diminution de l’énergie d’interface est nécessaire

pour que la précipitation soit possible. Certains auteurs ont modélisé l’évolution

avec la température des valeurs de γM23C6/γ [63] et γNbC/γ [64] à partir de mesures

des paramètres de maille par DRX et confirment cette tendance.

Au cours de nos simulations, nous utiliserons donc systématiquement les valeurs

ci-dessus, et ce malgré les modifications apportées à la composition chimique de

l’austénite. En effet, ces dernières sont mineures puisque les teneurs de chaque consti-

tuant ne varieront jamais de plus d’1%. Nous pouvons donc supposer que les valeurs

des énergies d’interface γM23C6/γ et γNbC/γ restent constantes d’une composition à

l’autre.

3.1.2.e Conditions de vieillissement

Afin de faciliter la comparaison avec les résultats de l’étude de Maminska [20],

nous avons choisi de simuler un maintien isotherme de 100 h à une température de

750 ◦C.

Les données d’entrée que nous venons de présenter ont été utilisées lors des si-

mulations de la précipitation via le logiciel TC-PRISMA. Nous avons cherché à

comprendre les effets de modifications de la composition chimique de la matrice sur

la cinétique de précipitation ainsi que sur l’état d’équilibre du système.
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3.2 Influence des éléments d’alliage sur la cinétique de précipita-

tion

Notre objectif est de proposer un ajustement de la composition chimique de la

matrice permettant d’optimiser les caractéristiques de la précipitation secondaire.

Cette optimisation consisterait en une densification et un affinement de la préci-

pitation du M23C6, et en une augmentation de la fraction volumique du carbure

NbC. La matrice des alliages HP est très largement constituée de fer, de nickel et

de chrome. Le carbone et le niobium, en revanche, s’y trouvant en quantité très

réduite (< 0,2%), ces deux éléments auront un rôle limitant et déterminant vis-à-vis

de la précipitation secondaire. Pour cette raison, notre étude s’est focalisée dans un

premiers temps sur la compréhension des effets de la modification des teneurs en

carbone et niobium sur la cinétique de précipitation des carbures M23C6 et NbC.

Par la suite, nous nous sommes intéressés à l’ajout de nouveaux éléments d’alliage

susceptibles d’influer sur l’équilibre thermodynamique du système ainsi que sur la

cinétique de précipitation.

3.2.1 Précipitation dans l’alliage AM1

A titre de référence, nous avons réalisé une première simulation en considérant

la précipitation homogène du carbure M23C6 et la précipitation du NbC sur les

dislocations au sein de la matrice austénitique de l’alliage AM1 (cf. tableau 3.1). La

figure 3.4 présente l’évolution des fractions volumiques, des rayons moyens et des

densités volumiques des précipités au cours du vieillissement de 100 h à 750 ◦C.
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Figure 3.4 – Simulation de la précipitation des carbures M23C6 et NbC dans l’austénite
lors du vieillissement de 10 000 h à 750 ◦C de l’alliage AM1. Evolutions (a) de la fraction
volumique, (b) du rayon moyen et (c) de la densité volumique des précipités.

Nos simulations montrent que la précipitation des deux populations de carbures

ne démarre qu’au bout de quelques minutes (cf. figure 3.4 (a)). Cette période cor-

respond à l’étape de germination, au cours de laquelle la croissance est très faible.

De par son mode de germination et sa faible énergie d’interface avec la matrice,

la germination du NbC s’achève bien plus rapidement que celle du M23C6 (environ

3min pour le NbC contre 1 h pour le M23C6)(cf. figure 3.4 (c)).
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La croissance du M23C6 est quant à elle plus rapide que celle du NbC et débute

bien avant la fin de l’étape de germination (cf. figure 3.4 (b) et (c)), ce qui peut

s’expliquer par l’écart à l’équilibre plus important pour ce carbure. La différence

entre les vitesses de croissance des deux phases est telle que la fraction volumique

du M23C6 atteint une valeur supérieure à sa valeur d’équilibre pour subir, par la

suite, une dissolution partielle. L’état d’équilibre est atteint au bout d’environ 300 h

de vieillissement.

Ce comportement pourrait suggérer l’existence d’un décalage entre les régimes

de croissance des deux populations de précipités. La croissance du M23C6 est très

rapide, si bien qu’elle n’est dans un premier temps pas affectée par la croissance, plus

tardive, du NbC. C’est alors cette dernière qui provoque la dissolution partielle du

M23C6 (cf. figure 3.4 (a)). Il est possible que cette séquence traduise une précipitation

trop facile du M23C6 au cours de la simulation par rapport à la réalité, possiblement

imputable à une valeur sous-estimée de l’énergie d’interface γM23C6/γ. D’un autre

point de vue, il se peut également que la précipitation excessive du M23C6 s’explique

par des fluctuations locales de la composition chimique dans la matrice. La teneur

en niobium de l’austénite étant en effet très faible, l’absence de cet élément peut

mener à une modification locale de l’équilibre thermodynamique, et ainsi mener à

la précipitation exclusive du M23C6.

Enfin, nous notons l’augmentation progressive du rayon moyen du M23C6 consé-

cutivement à l’établissement de l’équilibre (cf. figure 3.4 (b)). Cette tendance s’ac-

compagne d’une chute de la densité de particules : il s’agit clairement du début du

régime la coalescence (cf. figure 3.4 (c)). Le carbure NbC, quant à lui, ne semble pas

subir la coalescence pendant la durée de vieillissement considérée.

3.2.2 Influence des teneurs en carbone et niobium

3.2.2.a Effet de la teneur en carbone

La figure 3.5 montre l’influence de la teneur en carbone sur la cinétique de pré-

cipitation du M23C6 et du NbC. Pour la teneur minimale en carbone considérée

(0,05%), la précipitation du M23C6 apparaît difficile. En effet, la simulation montre

que l’équilibre n’est pas atteint au bout des 10 000 h de vieillissement (cf. figure

3.5 (a)). Le nombre de germes d’équilibre (2,7 × 1010 m−3) est très faible comparé à

celui calculé au sein de l’alliage AM1 (1,4 × 1019 m−3) (cf. figure 3.5 (e)), et le rayon

moyen des précipités est par conséquent très élevé (> 25µm). Il en résulte que la

cinétique de précipitation du M23C6 est globalement très lente, du fait des distances

de diffusion importantes. Nous ne pouvons constater d’augmentation significative

de sa fraction volumique qu’au bout de 4000 h.
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Figure 3.5 – Effet de la teneur en carbone sur la précipitation des carbures M23C6 et
NbC dans l’austénite à 750 ◦C pendant 10 000 h. Evolutions (a,b) de la fraction volumique,
(c,d) du rayon moyen et (e,f) de la densité volumique des précipités.
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La faible cinétique de précipitation du M23C6 pour les basses teneurs en carbone

s’explique par une force motrice de germination diminuant au fur et à mesure que

l’on s’approche du domaine biphasé NbC + γ (cf. figure 3.6).
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Figure 3.6 – Diagramme d’équilibre pseudo-binaire en fonction de la teneur en carbone
pour la composition chimique de l’austénite de l’alliage AM1 (Thermo-Calc).

La précipitation du NbC est bien plus rapide, et n’est dans un premier temps

que peu ou pas affectée par celle du M23C6. La fraction volumique atteint sa valeur

maximale (0,16%) et se stabilise au bout d’environ 200 h de vieillissement (cf. figure

3.5 (b)). Il ne s’agit cependant pas de l’état d’équilibre, la fraction d’équilibre du

NbC calculée via Thermo-Calc pour cette composition étant de 0,15%. En effet,

l’excédent de NbC subit en réalité dès lors une lente dissolution tandis que la préci-

pitation du M23C6 progresse. La figure 3.7 montre l’évolution des teneurs en chrome

et en niobium dans la matrice au cours de la précipitation. Nous pouvons constater

que la précipitation du carbure NbC ne consomme qu’une partie (0,18%) du carbone

présent en solution solide. L’état d’équilibre n’est pas atteint à l’issue des 10 000 h de

simulation : la fraction volumique du M23C6 est à cet instant d’environ 0,2% alors

que la valeur d’équilibre calculée atteint 0,65% (cf. figure 3.5 (a)).

Les simulations prévoient une hausse des fractions d’équilibre des deux carbures

avec l’augmentation de la teneur en carbone (cf. figure 3.5 (a) et (b)), en accord

avec les résultats des calculs réalisés via Thermo-Calc. La teneur en carbone n’a que

peu d’effet sur l’étape de germination du carbure NbC (cf. figure 3.5 (f)). En effet,

le nombre de germes "d’équilibre" n’augmente que peu et est atteint après moins

d’une minute de vieillissement, indépendamment de la concentration en carbone.
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Figure 3.7 – Profils de concentration du chrome, du carbone et du niobium au sein de
la matrice au cours de la précipitation des carbures M23C6 et NbC à 750 ◦C et pour une
teneur en carbone de 0,05%.

La précipitation du M23C6 est, à l’inverse, fortement dépendante de la teneur en

carbone. On observe que le nombre de précipités augmente de manière très impor-

tante pour des teneurs croissantes (1 × 1017 m−3 pour 0,10%C et 6 × 1019 m−3 pour

0,20%C). Comme le taux de germination augmente avec le nombre de germes stables

(cf. équation 1.15), la cinétique de précipitation du M23C6 est d’autant plus rapide

que la matrice est riche en carbone. Le nombre de particules augmente si fortement

pour des teneurs croissantes en carbone que le rayon moyen en fin de croissance a

tendance à diminuer malgré la hausse de la fraction volumique.

Enfin, l’augmentation de la teneur en carbone tend à accélérer le déclenchement

du régime de coalescence du M23C6 (cf. figure 3.5 (e)). Ce phénomène peut s’expli-

quer par le fait que l’étape de croissance s’achève d’autant plus rapidement que la

teneur en carbone est élevée. De plus, la précipitation du M23C6 étant plus dense et

plus fine, les distances de diffusion entre particules sont de ce fait plus courtes.

La teneur en carbone au sein de la matrice a donc une forte influence sur la

cinétique de précipitation. Pour des teneurs en carbone inférieures à 0.12%, la pré-

cipitation du NbC précède celle du M23C6. La barrière énergétique à franchir pour

la germination est en effet moins importante sur les dislocations où précipite le car-

bure de niobium. La précipitation du M23C6 est difficile en raison d’une faible force

motrice de germination et de croissance. La cinétique de précipitation du M23C6

est si lente que la fraction volumique et le rayon moyen du NbC dépassent d’abord

leurs valeurs d’équilibre avant de subir une dissolution partielle lorsque la croissance

du M23C6 débute. Pour des teneurs supérieures à 0.12%, la tendance s’inverse : la

force motrice de germination du M23C6 devient suffisamment importante pour que

sa précipitation précède celle du NbC.
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Figure 3.8 – Effet de la teneur en niobium sur la précipitation des carbures M23C6 et
NbC dans l’austénite à 750 ◦C pendant 10 000 h. Evolutions (a,b) de la fraction volumique,
(c,d) du rayon moyen et (e,f) de la densité volumique des précipités.
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3.2.2.b Effet de la teneur en niobium

Nos simulations suggèrent que la teneur en niobium de la matrice n’influence pas

la cinétique de précipitation du M23C6 : pour toutes les compositions considérées, sa

fraction volumique atteint une valeur maximale (3%) après trois heures de vieillisse-

ment. Le M23C6 subit alors une dissolution partielle dont l’ampleur s’accentue avec

des teneurs croissantes en niobium. Cette dissolution est liée à la précipitation du

NbC : sa formation nécessite en effet la quantité de carbone ayant été sur-consommée

par la précipitation, plus précoce, du M23C6. Conformément aux calculs thermodyna-

miques menés via Thermo-Calc, la fraction volumique d’équilibre du NbC augmente

avec la teneur en niobium dans la matrice, au détriment du M23C6.

La cinétique de précipitation du NbC apparaît en revanche fortement influencée

par la teneur en niobium de la matrice. Les étapes de germination et de croissance

sont en effet d’autant plus rapides que la teneur en niobium est élevée (cf. figure

3.8 (d) et (f)). Cette tendance s’explique par la légère augmentation du nombre de

sites de germination avec la teneur en niobium : le taux de germination étant accru,

l’étape de germination s’achève ainsi plus tôt. L’augmentation de la teneur en nio-

bium entraîne également l’accélération de la croissance des particules de NbC, du

fait d’une plus grande disponibilité du niobium dans l’austénite.

Pour une teneur en niobium de 0,05%, nos simulations suggèrent une séquence de

précipitation particulière : le NbC subit en effet une dissolution rapide alors même

que sa croissance vient à peine de débuter (cf. figure 3.8 (d)). Le carbure M23C6 est

ainsi la seule phase précipitée présente à l’état d’équilibre. Sa fraction volumique

et son rayon moyen atteignent des valeurs plus élevées que dans les systèmes où

le NbC est présent. Le calcul thermodynamique effectué via Thermo-Calc indique

pourtant la présence du carbure NbC dans ce système à 750 ◦C, bien qu’en moindre

proportion (0,04%) du fait de la proximité au domaine biphasé M23C6 + γ (cf.

figure 3.9). Ce phénomène est difficile à expliquer : il ne peut en effet s’agir d’une

suréstimation de la valeur de γNbC/γ, la germination du NbC s’étant achevé avec

succès. A partir de ces constats, nous ne pouvons conclure qu’en un vraisemblable

artéfact de simulation.
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Figure 3.9 – Diagramme d’équilibre pseudo-binaire en fonction de la teneur en niobium
pour la composition chimique de l’austénite de l’alliage AM1 (Thermo-Calc).

3.2.3 Influence d’autres éléments d’alliage (Ti-W, V)

Le carbone, le chrome et le niobium sont les principaux acteurs de la précipitation

secondaire dans les alliages HP. Néanmoins, d’autres éléments d’alliage présents

dans l’austénite peuvent participer à la formation des carbures M23C6 et NbC. Nous

avons choisi d’étudier l’influence du vanadium et d’ajouts combinés de titane et de

tungstène sur la précipitation des carbures secondaires. Ce choix a été motivé par

le caractère fortement carburigène de ces éléments, qui sont connus pour former des

carbures de type M(Ti,V,Ta,Hf...)C, semblables au NbC. Dans la littérature, le rôle

du titane et du tungstène vis-à-vis de la précipitation secondaire n’a toutefois été

que très peu abordé, tandis qu’aucune étude mentionnant la présence de vanadium

dans les alliages HP n’a pu être référencée.

3.2.3.a Effet des ajouts de titane et tungstène

De nombreuses études s’accordent sur le fait que le rôle du titane est bénéfique

au sein des alliages HP : sa présence dans le carbure primaire NbC ralentit la trans-

formation de ce dernier en la phase G, améliorant ainsi la résistance au fluage du

matériau (cf. partie 1.1.3). Le tungstène semble avoir un effet complémentaire, sa

ségrégation aux interfaces carbure/matrice ralentissant l’apparition de la phase G.

De plus, un affinement global de la précipitation secondaire ainsi qu’un degré de

coalescence des carbures primaires moins avancé au sein d’alliages HP contenant le

titane et le tungstène a pu être constaté [15, 36]. Sur la base de ces résultats, nous

avons choisi d’étudier la précipitation secondaire au sein d’un alliage HP modèle,



3.2 Influence des éléments d’alliage sur la cinétique de précipitation 65

nommé AM3-TiW, de composition similaire à celui étudié par Alvino et al. [36]. La

composition chimique de l’austénite de l’alliage AM3-TiW, calculée via le modèle

de Gulliver-Scheil à partir de la composition mesurée de l’alliage, est donnée dans

le tableau 3.2. Au regard des faibles teneurs en titane et en tungstène de la ma-

trice, nous pouvons en déduire que ces deux éléments participent activement à la

formation des carbures primaires lors de la solidification.

Tableau 3.2 – Compositions chimiques de l’austénite des alliages AM1 et AM3-TiW en
fin de solidification, calculées via le modèle de Gulliver-Scheil intégré au logiciel Thermo-
Calc (% massiques).

Fe Ni Cr C Nb Si Mn Mo Ti W

AM1
Alliage 36,68 35.40 25.10 0.48 0.60 0.96 0.73 0.05 - -

Matrice 41,21 29,8 26,3 0,16 0,13 0,42 1,9 0.08 - -

AM3-
TiW

Alliage 32,75 37.80 25.70 0.51 0.61 0.98 0.74 0.06 0.16 0.69

Matrice 37,42 33,6 26,0 0,15 0,13 0,55 2,0 0,08 0,04 0,03

La figure 3.10 présente les résultats de simulations de la précipitation des carbures

M23C6 et NbC dans l’alliage AM3-TiW.

La germination du M23C6 est plus rapide au sein de cet alliage : le nombre de

précipités atteint sa valeur maximale au bout d’environ 30minutes de vieillissement,

contre 1 heure pour l’alliage AM1 (cf. figure 3.10 (c)). La croissance des précipités est

toujours très rapide : comme dans le cas de l’alliage AM1, les simulations suggèrent

que la fraction volumique du M23C6 atteint d’abord une valeur supérieure à la valeur

d’équilibre, avant de subir une dissolution partielle au profit de la croissance du

NbC. La précipitation du M23C6 est considérablement plus fine au sein de l’alliage

AM3-TiW, sa fraction volumique étant plus faible et le nombre de précipités plus

important que dans l’alliage de composition standard. Le rayon des particules atteint

en effet 40 nm en fin de croissance, soit la moitié de sa valeur au sein de l’alliage AM1

(cf. figure 3.10 (b)). Ce phénomène est vraisemblablement dû au tungstène présent

dans la matrice et qui participe à la formation du M23C6. En effet, les évolutions des

teneurs en chrome et en tungstène, qui affichent le même profil, sont révélatrices de la

participation de ces éléments à la formation du M23C6 (cf. figure 3.11). Cette finesse

favorise un démarrage rapide de la coalescence, les petits précipités ayant tendance

à se dissoudre en faveur des gros, d’autant plus que les distances de diffusion sont

raccourcies, la précipitation étant plus dense (cf. figure 3.10 (c)).
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NbC:

NbC/
= 0,26 J.m

-2

M23C6/
= 0,34 J.m
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Figure 3.10 – Simulation de la précipitation des carbures M23C6 et NbC dans l’austénite
lors du vieillissement des alliages AM3-TiW et AM1 à 750 ◦C pendant 10 000 h. Evolutions
(a) de la fraction volumique, (b) du rayon moyen et (c) de la densité volumique des
précipités.

Nos résultats montrent que la cinétique de précipitation du NbC est également

accélérée par les ajouts de titane/tungstène : l’étape de germination s’achève après

1minute de vieillissement, contre 4minutes pour l’alliage AM1.En raison de sa

grande affinité pour le carbone, le titane représente une force motrice supplémen-

taire pour la germination du carbure NbC. Un calcul thermodynamique effectué via

Thermo-Calc confirme en effet qu’à 750 ◦C et pour la composition de l’austénite,

le carbure NbC contient près de 10% atomiques de titane. Pour cette raison, nous

observons une augmentation du nombre de germes, qui résulte en la hausse du taux

de germination des deux carbures. La cinétique de croissance du NbC est également

plus rapide au sein de l’alliage AM3-TiW, encore une fois accélérée par un taux de

germination plus important. L’état d’équilibre du système est atteint au bout de
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50 h de vieillissement pour l’alliage AM3-TiW alors que 300 h sont nécessaires dans

le cas de l’alliage AM1.

La présence de titane et de tungstène dans l’austénite favorise la précipitation du

carbure NbC, au détriment du M23C6 : la fraction volumique d’équilibre du NbC

est plus élevée au sein de l’alliage AM3-TiW que dans l’alliage AM1 (0,39% contre

0,15% respectivement). La figure 3.11 souligne la similarité que présentent les évo-

lutions des teneurs en titane et en niobium au sein de la matrice au cours du temps.

Nous distinguons en effet pour ces deux éléments une diminution à partir d’une

heure de vieillissement, coïncidant avec l’augmentation de la fraction volumique du

carbure NbC (cf. figure 3.10 (a)). La hausse de la fraction volumique du NbC se

traduit par un rayon moyen des précipités plus important. Toutefois, le nombre de

particules étant lui aussi plus élevé, cette augmentation de taille reste limitée, le

rayon moyen en fin de croissance n’augmentant en effet que de 5 nm.

Cr

Nb

W

Ti

C

% Cr% C, Nb, Ti, W

Figure 3.11 – Evolution des teneurs en titane, tungstène, carbone et niobium de la
matrice au cours de la précipitation des carbures M23C6 et NbC dans l’alliage AM3-TiW.

3.2.3.b Effet de l’ajout de vanadium

Le vanadium est un élément présentant une forte affinité pour les éléments inter-

stitiels tels que le carbone et l’azote. On le retrouve fréquemment dans les aciers sous

forme de fins carbonitrures durcissants de type V(C,N), associés aux carbonitrures

Nb(C,N) et Ti(C,N) [65–67]. Le carbure de vanadium VC présente une structure

c.f.c similaire à celle du NbC, avec un paramètre de maille inférieur à ce dernier

(4,16Å [68] contre 4,44Å). Le désaccord paramétrique théorique entre le carbure

VC et l’austénite est donc inférieur à celui du NbC (14% contre 21% respective-

ment), ce qui devrait faciliter la précipitation du premier.
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L’addition de vanadium dans les alliages HP n’ayant jamais été référencée dans la

littérature, nous avons choisi d’étudier son influence sur la précipitation secondaire

des carbures M23C6 et NbC. Pour ce faire, nous avons simulé la précipitation via

TC-PRISMA en ajoutant 0,5% de vanadium à la composition de l’austénite de l’al-

liage AM1, au détriment de la teneur en fer.

NbC:

NbC/
= 0,26 J.m

-2

M23C6/
= 0,34 J.m

-2

dislo
= 6,5.10 m

-210

M23C6:

= 8,57.10 m
-328

N0

(a)

(b)

(c)

Figure 3.12 – Simulation de la précipitation des carbures M23C6 et NbC lors d’un vieillis-
sement à 750 ◦C pendant 10 000 h pour les composition de l’austénite de l’alliage AM1
contenant 0,5% de vanadium et sans vanadium. Evolutions (a) de la fraction volumique,
(b) du rayon moyen et (c) de la densité volumique des précipités.

La figure 3.12 présente les résultats de nos simulations. Alors que le titane et

le tungstène contribuent respectivement à la formation du NbC et du M23C6, le

calcul de l’équilibre thermodynamique du système via Thermo-Calc indique la pré-

sence du vanadium dans les deux carbures (2,6% dans M23C6 et 3,6% dans NbC).
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Nos simulations confirment cette tendance : la courbe représentant l’évolution de

la teneur en vanadium de la matrice présente deux chutes successives, la première

correspondant à la formation du M23C6 et la seconde à celle du NbC (cf. figure

3.13). Il en résulte que l’ajout de vanadium au système entraîne une chute de la

fraction volumique d’équilibre du M23C6 et une forte augmentation de celle du NbC

(cf. figure 3.12 (a)). D’une manière globale, la présence de vanadium dans la matrice

n’influence que très peu la cinétique de précipitation (cf. figure 3.12 (a)). Dans le cas

du M23C6, on note toutefois que l’étape de croissance est sensiblement plus précoce

que dans l’alliage AM1. Cette tendance est difficilement compréhensible puisque sa

germination ne semble pas être affectée par l’ajout de vanadium. La cinétique de

précipitation du NbC est quant à elle très semblable pour les deux alliages.

La forte augmentation de la fraction volumique du NbC résulte en une précipi-

tation moins fine (cf. figure 3.12 (b)). Nos simulations prévoient en effet un rayon

moyen de 31 nm, contre 20 nm pour AM1). L’augmentation du nombre de précipités

induit par la présence du vanadium est trop mince pour représenter un réel intérêt

(4,9 × 1019 m−3 contre 4,5 × 1019 m−3). Nous avons néanmoins choisi d’étudier ex-

périmentalement l’influence du vanadium sur la précipitation secondaire.

% Cr% C, Nb, V

Figure 3.13 – Evolution des teneurs en vanadium, carbone et niobium de la matrice au
cours de la précipitation des carbures M23C6 et NbC dans l’alliage AM1 contenant 0,5%
de vanadium.
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3.3 Résumé

La précipitation des carbures M23C6 et NbC dans l’austénite a été simulée via

le logiciel TC-PRISMA et les effets de quelques éléments d’alliage ont été étudiés.

Cette campagne de simulations nous a permis de mieux comprendre le rôle de ces

éléments vis-à-vis des mécanismes de germination, de croissance et de coalescence

des carbures.

Nous nous sommes dans un premier temps intéressés à l’influence du carbone et

du niobium, deux éléments jouant un rôle prépondérant vis-à-vis de la précipitation

secondaire. La modification de leurs teneurs au sein de la matrice impacte en effet

directement l’équilibre thermodynamique du système.

Tout d’abord, une augmentation de la teneur en carbone entraîne une hausse des

fractions volumiques d’équilibre du M23C6 et du NbC, ainsi qu’une accélération glo-

bale de la cinétique de précipitation de ces deux carbures. De plus, le nombre de

précipités augmente de manière significative et la population du M23C6 subit un

affinement notable. Ce résultat est très intéressant puisqu’une précipitation fine et

dense représente un renforcement de la microstructure à l’encontre du mouvement

des dislocations. Néanmoins, une telle configuration tend également à accélérer la

coalescence des précipités. Ensuite, une augmentation de la teneur en niobium en-

traîne l’augmentation de la fraction volumique du NbC, tandis que la fraction du

M23C6 diminue. La cinétique de précipitation du NbC est accélérée et le nombre

de particules du NbC est d’autant plus élevé que la sursaturation en niobium de la

matrice est forte.

Nous avons par la suite étudié l’influence de nouveaux éléments d’alliage (V, Ti-

W) sur la précipitation des carbures secondaires dans l’austénite. Le vanadium est

présent dans les carbures NbC et M23C6. Sa présence favorise la précipitation du

NbC : un ajout de 0,5% de cet élément au sein de la matrice résulte en effet en

l’augmentation de la fraction volumique de ce carbure, au détriment du M23C6. La

précipitation du NbC est ainsi moins fine en présence de vanadium, tandis que le

nombre de précipités n’est pas impacté. En contre-partie, la précipitation du M23C6

est moins abondante qu’au sein des alliages HP ne contenant pas de vanadium. Des

ajouts combinés de titane et de tungstène favorisent également la précipitation du

NbC, et ce au détriment du M23C6. Le titane joue un rôle similaire à celui du vana-

dium vis-à-vis de la précipitation du NbC, à savoir qu’il entraîne une augmentation

du nombre de paticules, son effet étant même plus marqué que celui du vanadium.

Concernant la précipitation du M23C6, les additions de titane et de tungstène en-

trainent une baisse de la fraction volumique d’équilibre du carbure par rapport aux

alliages standards. Toutefois, les simulations suggèrent que la précipitation du M23C6
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est nettement plus fine et dense en présence de titane et de tungstène dans la ma-

trice, malgré le fait qu’elle soit moins abondante.

Au vu des résultats obtenus, plusieurs options s’offraient donc à nous dans l’op-

tique d’atteindre nos objectifs d’optimisation microstructurale. Si l’augmentation

des teneurs en carbone et en niobium de la matrice permettrait d’affiner et de den-

sifier la précipitation secondaire, nous n’avons cependant pas réussi à déterminer

une composition d’alliage permettant d’obtenir une matrice plus riche en ces élé-

ments. Leur forte implication dans la formation des carbures primaires lors de la

solidification rend en effet complexe l’ajustement des teneurs en carbone et en nio-

bium de l’austénite. Notre choix s’est porté sur deux alliages. La composition du

premier, allié au vanadium et nommé AM2-V, a été calculée à l’aide du modèle de

Gulliver-Scheil à partir de la composition de la matrice souhaitée. La composition du

deuxième alliage, nommé AM3-TiW, a été ajustée sur la base de résultats issus de

la littérature [36]. Les compositions chimiques de ces deux matériaux sont données

dans le tableau 3.3).

Dans la suite du manuscrit, une étude expérimentale de la précipitation secon-

daire au sein des alliages AM2-V et AM3-TiW sera présentée. Les caractéristiques

microstructurales de ces deux matériaux seront comparées à celles de l’alliage de

référence AM1.

Tableau 3.3 – Compositions chimiques des alliages AM2-V et AM3-TiW calculées via le
modèle de Gulliver-Scheil intégré au logiciel Thermo-Calc (% massiques).

Fe Ni Cr C Nb Si Mn Mo V Ti W

AM2-V 36,32 35,40 25,10 0,50 0,65 0,96 0,73 0.04 0,30 - -

AM3-TiW 32,75 37,80 25,70 0,51 0,61 0,98 0,74 0.06 - 0,16 0,69
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4.3 Résumé

4.1 Validation du procédé d’élaboration des alliagesmodèles : Com-

paraison avec un alliage industriel (AI)

La microstructure brute de coulée des alliages HP a été optimisée pour résister aux

phénomènes de fluage à haute température. L’obtention d’une telle microstructure

est due à la solidification rapide qu’engendre le procédé d’élaboration par coulée

centrifuge. Ce procédé est différent de celui utilisé au laboratoire pour la coulée

des alliages modèles (cf. partie 2.1). Il est donc nécessaire de vérifier la possibilité

d’obtenir une microstructure dendritique similaire à celle des alliages industriels.

La stabilisation du carbure M7C3 à l’état brut de coulée est un critère crucial, et

nécessite un refroidissement suffisamment rapide pour éviter l’apparition du M23C6

lors de la solidification. Dans un premier temps, l’alliage AM1 a ainsi été comparé

à l’alliage industriel AI afin de valider la capacité du procédé à reproduire la micro-

structure typique des alliages HP. Les alliages AM2-V et AM3-TiW ont par la suite

été caractérisés.
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4.1.1 Structures à l’état brut de coulée

4.1.1.a Macrostructure

La macrostructure des alliages modèles est très hétérogène au sein du lingot (cf.

figure 4.1). La partie inférieure étant la première à solidifier au contact de la nacelle,

elle est caractérisée par une structure de grains plutôt équiaxe. La zone centrale

est quant à elle constituée de grains colonnaires, larges de quelques centaines de

microns en moyenne et orientés perpendiculairement à la surface, dans la direction

du gradient de température lors de la solidification. La figure 4.1 illustre la différence

de morphologie granulaire entre la partie extérieure et le coeur du lingot. Au sein

des grains, nous pouvons distinguer la présence de dendrites orientées dans la même

direction que ceux-ci. Globalement, la macrostructure de l’alliage modèle est donc

très similaire à celle des alliages issus de la coulée centrifuge, mis à part la taille de

grains, qui atteint typiquement quelques millimètres au sein de ces derniers.

500 µm

(a)

500 µm

(b)

Figure 4.1 – Macrostructure de l’alliage modèle AM1 à l’état brut de coulée : (a) Grains
équiaxes au niveau de la partie extérieure du lingot (b) Grains colonnaires au coeur du
lingot. Microscopie optique en lumière polarisée.

A une échelle plus fine, les espaces inter-dendritiques apparaissent décorés de

deux phases primaires, enchevêtrées mais néanmoins nettement distinguables par

leur contraste (cf. figure 4.2 (a)). La phase claire affiche la fine structure lamel-

laire caractéristique des carbures primaires M7C3 et NbC. La phase sombre présente

un aspect plus globulaire, certains îlots pouvant atteindre une taille de 10µm. Ce

réseau est plus ou moins continu selon la localisation dans le lingot. En effet, cer-

taines zones sont caractérisées par des "cellules" dendritiques régulières et continues,

dont le diamètre moyen avoisine 50µm. La microstructure dans ces zones est très

similaire à celle de l’alliage industriel. D’autres zones sont néanmoins caractérisées

par des cellules plus discontinues, de géométrie plus allongée, voire par l’absence

totale de cellules sur des bandes de plusieurs millimètres de longueur, typiquement
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au niveau des joints de grains. La figure 4.2 rend compte de cette hétérogénéité

microstructurale. En dépit de ces quelques différences, la macrostructure de grains

colonnaires et la microstructure dendritique de l’alliage AM1 présentent, d’un point

de vue morphologique, une grande similarité avec celles de l’alliage AI, issu de la

coulée centrifuge. Nous nous sommes par la suite penchés sur l’étude des phases

présentes aux espaces inter-dendritiques.

(a) (b)

(c)

Figure 4.2 – Observations en microscopie optique des alliages modèles rendant compte
de l’hétérogénéité des microstructures à l’état brut de coulée. (a,c) Alliage AM2-V (b)
Alliage AM3-TiW.

4.1.1.b Microstructure

Afin de déterminer la nature des phases présentes à l’état brut de coulée, nous

avons analysé les alliages modèles au microscope électronique à balayage. Tout

d’abord, les observations confirment la présence de deux phases distinctes formant

un réseau relativement continu aux espaces inter-dendritiques, à l’image de celui

que constituent les carbures primaires NbC et M7C3 au sein de la microstructure

des alliages HP issus de la coulée centrifuge.
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Ce réseau présente néanmoins un aspect plus fragmenté au sein de l’alliage AI (cf.

figure 4.3). La phase claire est caractérisée par une morphologie lamellaire très fine

et un numéro atomique élevé : il s’agit vraisemblablement du carbure NbC. Sa mor-

phologie, décrite par certains auteurs comme ressemblant à "l’écriture chinoise", est

nettement plus fine et plus continue qu’au sein de l’alliage AI. Concernant la phase

sombre, alors qu’elle montrait un aspect globulaire lors des premières observations

en microscopie optique, sa morphologie se révèle très semblable à celle affichée par

les carbures primaires M7C3 au sein de la microstructure de l’alliage industriel.

(a) AM1 (b) AI

Figure 4.3 – Microstructures brutes de coulée de l’alliage modèle AM1 et de l’alliage
industriel AI. Imagerie MEB en contraste des électrons rétrodiffusés.

Le tableau 4.1 présente les résultats de mesures de la composition chimique de

la matrice et des deux phases inter-dendritiques par analyse EDX, ainsi que les

compositions des carbures M7C3 et NbC, calculées via le modèle de Gulliver-Scheil

de Thermo-Calc pour la composition de l’alliage AM1.

La phase claire est très riche en niobium (71% en moyenne). Au regard des résul-

tats moyens de nos mesures, elle semble également contenir d’importantes quantités

de fer (9%), chrome (10%) et nickel (7%). Néanmoins, les particules les plus im-

posantes que nous avons analysé affichent des teneurs en ces éléments plus faibles,

quoique toujours présentes (5% Cr, 4% Fe, 2% Ni). Il est donc raisonnable de sup-

poser que le signal chimique de la matrice ait pu se manifester pour nombre des

particules analysées, probablement dû à leur finesse. Notons toutefois que les te-

neurs en fer et en nickel sont inférieures à celle du chrome, ce qui suggère qu’une

faible quantité de cet élément est contenue dans cette phase, en accord avec le cal-

cul thermodynamique de la composition chimique du NbC. Enfin, le silicium et le

molybdène y sont également présents en faible proportion, contrairement aux pré-

visions de Thermo-Calc.
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La phase sombre est très majoritairement constituée de chrome (86% en moyenne).

Nous pouvons affirmer que cette phase contient aussi une quantité non-négligeable

de fer (9%). Lors de nos analyses, le signal de cet élément apparaît en effet de ma-

nière systématique, et il ne peut provenir de la matrice : si tel était le cas, la teneur

en nickel serait bien supérieure aux 1% mesurés. Enfin, la composition moyenne

calculée suggère la présence de faibles quantités de niobium et de silicium au sein

de la phase sombre. Le niobium a été détecté à hauteur de 1% à 3% dans tous les

précipités analysés, alors que le silicium en était parfois absent, en particulier lorsque

la teneur en niobium était faible : il n’est donc pas à exclure qu’une faible partie

du signal recueilli provienne de la matrice. Au regard des compositions calculées via

Thermo-Calc, la phase sombre semble chimiquement plus proche du carbure M7C3

que du M23C6.

Tableau 4.1 – Compositions moyennes des phases primaires au sein de l’alliage AM1,
mesurées par analyse chimique EDX et calculées via le modèle de Gulliver-Scheil (TC)
pour la composition de AM1 (% massiques normalisés à 100%).

Fe Ni Cr Nb Si Mn Mo

Matrice 40 29 25 1 2 - -

Phase claire (MEB) 9 7 10 71 2 - 1
NbC (TC) < 0.1 < 0.1 0.8 99 - - 0.1

Phase sombre (MEB) 9 1 86 2 1 1 -
M7C3 (TC) 9.5 0.9 89.2 - - 0.3 0.1
M23C6 (TC) 17.1 4.7 76.7 - - 0.9 0.6

Ces deux carbures possédant des structures cristallines différentes, nous avons

choisi pour les différencier d’utiliser les techniques de diffraction (DRX et EBSD).

La figure 4.4 présente les résultats des mesures de diffraction menées sur les poudres

extraites des alliages AM1 et AI. Les diffractogrammes de ces deux alliages sont

identiques à quelques détails près. Aucune trace du carbure M23C6 n’a pu être mise

en évidence, certains pics théoriques de cette phase étant absents et d’autres com-

muns avec ceux du M7C3. Les pics associés au carbure NbC dans l’alliage AM1

apparaissent dédoublés : ce phénomène pourrait suggérer l’existence de deux popu-

lations de carbures présentant des paramètres de maille différents. Les phases sombre

et claire observées précédemment correspondent bien aux carbures M7C3 et NbC,

dont les données cristallographiques sont résumées dans le tableau 4.2.

Bien que le M23C6 n’ait pas été détecté lors de cette analyse, la formation d’une

faible quantité de ce carbure au cours de la solidification ne peut pas être exclue.

Nous avons ainsi inspecté le réseau de carbures primaires par analyse EBSD afin

d’en déceler d’éventuelles traces.
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Figure 4.4 – Diffractogrammes des poudres de carbures primaires des alliages AM1 et
AI.

Tableau 4.2 – Données cristallographiques des phases détectées par diffraction des rayons
X sur les poudres issues de la dissolution des alliages AM1 et AI.

Phase Structure Paramètres de maille (Å)

AM1

Austénite c.f.c a = 3,59

NbC / NbC0.95 c.f.c a = 4,44 / a = 4,46

M7C3 Orthorhombique a = 4,52, b = 7,01, c = 12,14

AI

Austénite c.f.c a = 3,59

NbC c.f.c a = 4,43

M7C3 Orthorhombique a = 4,52, b = 7,01, c = 12,14

La figure 4.5 présente une cartographie EBSD de la microstructure de l’alliage

AM1 à l’état brut de coulée. L’indexation de la phase claire a été difficile, certaine-

ment en raison de sa finesse. Elle a néanmoins été ponctuellement identifiée comme

le carbure NbC, de structure c.f.c. Dans la totalité des cartographies réalisées au

sein de cet alliage, la phase sombre a été identifiée au carbure M7C3, de structure

orthorhombique. Le carbure M23C6 (c.f.c) n’a été détecté que très rarement et dans

d’infimes proportions au sein de la microstructure (cf. figure 4.5). Le procédé d’éla-

boration des alliages modèles semble donc bel et bien en mesure de reproduire la

microstructure caractéristique des alliages HP.

Il peut paraître surprenant d’observer des carbures indexés au sein des cellules

dendritiques alors qu’aucune précipitation secondaire n’est visible en imagerie MEB.
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En effet, nous avons exclu l’austénite des phases prises en compte dans un souci de

simplification de l’indexation. Ainsi, la similitude cristallographique de la matrice

avec les phases NbC et M23C6 explique certainement la présence de ces deux dernière

phases au coeur des cellules.

25 µm

M7C3

M23C6

NbC

Figure 4.5 – Cartographie EBSD de la microstructure brute de coulée de l’alliage AM1.
Les flèches indiquent les carbures identifiés comme le M23C6.

4.2 Caractérisation des alliages modèles AM2-V et AM3-TiW

L’étude de l’alliage AM1 a montré la capacité du procédé d’élaboration des alliages

modèles à reproduire une microstructure similaire à celle de l’alliage AI, issu de la

coulée centrifuge. Ce résultat nous a permis d’utiliser ce moyen de fabrication pour

l’analyse des alliages AM2-V et AM3-TiW.

4.2.1 Alliage AM3-TiW

Les observations à faible grandissement de la microstructure de l’alliage AM3-

TiW révèlent un réseau de carbures plus continu et régulier qu’au sein de l’alliage

AM1 (cf. figure 4.6). La forme et la dimension des cellules dendritiques restent

cependant plutôt analogues. Si le carbure M7C3 présente une structure lamellaire

similaire à celle observée au sein des alliages standards caractérisés précédemment,

la morphologie du carbure de type NbC semble être impactée par les ajouts de titane

et de tungstène. En effet, le NbC présente un aspect plus fragmenté et massif au

sein de l’alliage AM3-TiW (cf. figure 4.7). Cette morphologie, très semblable à celle

observée au sein de l’alliage AI, qui contient également une faible quantité de titane

(cf. figure 4.3), est certainement due à la présence de cet élément dans l’alliage.
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Certains résultats de la littérature font en effet état d’une certaine fragmentation

du carbure NbC au sein d’alliages HP modifiés par des additions de titane. De plus,

la participation de cet élément à la formation des carbures de type NbC est bien

connue, et a été confortée par les résultats des simulations via Thermo-Calc et TC-

PRISMA (cf. chapitre 3).

(a) AM3-TiW (b) AM1

Figure 4.6 – Comparaison des microstructures brutes de coulée des alliages modèles
AM3-TiW et AM1. Microscopie optique.

2 µm

(a) AM3-
TiW

2 µm

(b) AM1

Figure 4.7 – Comparaison de la morphologie des carbures primaires NbC au sein des
alliages AM3-TiW et AM1.

Le tableau 4.3 résume les compositions chimiques moyennes des phases primaires,

mesurées par analyses EDX locales. Nous constatons dans un premier temps que

les teneurs moyennes en niobium et en silicium de la matrice sont étonnamment

élevées, comme nous l’avions déjà noté lors de l’analyse chimique de l’alliage AM1.

Ces résultats sont surprenants au vu des teneurs en ces éléments au sein de l’alliage.

Quant au tungstène et au titane, s’ils sont présents dans l’austénite, leurs teneurs

sont trop faibles pour pouvoir être détectées par cette technique.
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Les carbures NbC analysés affichent une forte teneur en titane (≈ 10 %), comme

nous nous y attendions, ainsi que de faibles quantités de molybdène, comme c’était le

cas dans l’alliage AM1. La morphologie plus massive de ces carbures dans l’alliage

AM3-TiW a permis de mieux en isoler le signal chimique. Nous n’avons en effet

jamais constaté la présence du fer et du nickel au cours de nos mesures. Il apparaît

néanmoins qu’une faible quantité de chrome (≈ 2 %) soit contenue dans le NbC : cet
élément a en effet été détecté au sein de tous les carbures analysés, en accord avec le

calcul thermodynamique via Thermo-Calc (cf. tableau 4.3). Enfin, il semble que le

tungstène participe également à la précipitation du carbure NbC, et en proportions

supérieures à celles prédites par le calcul.

Mis à part une large majorité de chrome, les carbures de type M7C3 sont quant à

eux constitués d’une quantité importante de fer (≈ 9 %), et de faibles quantités de

nickel, de manganèse et de tungstène. A notre surprise, les analyses y ont également

détecté la présence de niobium. Il est possible que ce phénomène, déjà observé lors

de l’étude de l’alliage AM1, soit dû à l’enchevêtrement des carburesM7C3 et NbC au

sein du réseau primaire. En effet, malgré les précautions prises lors de nos analyses,

il n’est pas à exclure que les signaux des deux phases puissent être mêlés.

Tableau 4.3 – Compositions moyennes des phases au sein de l’alliage AM3-TiW brut de
coulée, mesurées par analyse chimique EDX et calculées via le modèle de Gulliver-Scheil
(TC) pour la composition de AM3-TiW (% massiques normalisés à 100%).

Fe Ni Cr Nb Si Mn Mo Ti W

Matrice 38 30 27 1 3 - 1 - -

M7C3 (MEB) 9 1 86 2 - 1 - - 1
M7C3 (TC) 9 1.2 87.1 - - 0.2 < 0.1 - 2.4

NbC (MEB) - - 2 86 - - 1 10 1
NbC (TC) - - 1.2 88.6 - - < 0.1 10.1 < 0.1

Considérant la statistique de mesure relativement faible des analyses locales et

le pouvoir de détection limité de cette technique, nous avons réalisé des cartogra-

phies EDX afin de mettre en évidence la distribution des éléments au sein de la

microstructure (cf. figure 4.8). Ces cartographies confirment la présence du titane

et du molybdène au sein des carbures de type NbC (cf. figure 4.8 (a),(b),(c)). Le

manganèse semble en revanche contenu dans les carbures M7C3. La distribution du

tungstène apparaît comme homogène. Il se peut que cet élément ait ségrégé aux

espaces inter-dendritiques lors de la solidification, sans toutefois participer à la for-

mation des carbures primaires [36, 42].
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Mn

Mo Ti

W

Cr

Nb

Figure 4.8 – Cartographies EDX des éléments chimiques au sein de la microstructure de
l’alliage AM1 : (a) Imagerie en contraste des électrons secondaires et distribution du (b)
chrome (c) niobium (d) manganèse (e) molybdène (f) titane et (g) tungstène.
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La figure 4.9 présente le difractogramme des poudres obtenues par dissolution de

l’alliage AM3-TiW. Comme dans le cas de l’alliage AM1, aucune trace du carbure

M23C6 n’a été détectée. Les pics associés au NbC présentent un décalage vers les

grands angles par rapport aux difractogrammes des alliages AM1 et AI, traduisant

une diminution du paramètre de maille (4,40Å contre 4,44Å), très probablement

due à la présence du titane.

NbC

M7C3
30

Coups/s

20

10

0

30 40 50 60 70

2 Theta (°)

Figure 4.9 – Diffractogramme des poudres de carbures primaires de l’alliage AM3-TiW.

4.2.2 Alliage AM2-V

La microstructure de l’alliage AM2-V est globalement très similaire à celle des

alliages AM1 et AM3-TiW. Nous pouvons néanmoins noter une hétérogénéité plus

prononcée du réseau de carbures et des cellules dendritiques de dimension légèrement

supérieure (cf. figure 4.10). Le NbC primaire affiche la même morphologie lamellaire

qu’au sein de la microstructure de l’alliage AM1 : le vanadium n’a donc pas le même

effet que le titane sur ce carbure.

(a) AM2-V (b) AM3-TiW

Figure 4.10 – Microstructures des alliages AM2-V et AM3-TiW à l’état brut de coulée.
Microscopie optique.
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La présence du vanadium semble en revanche influencer la morphologie des car-

bures de type M7C3. Si ces carbures de chrome étaient en effet jusqu’alors caractérisés

par une structure lamellaire, ils présentent régulièrement un aspect plus nodulaire

et fragmenté au sein de cet alliage (cf. figure 4.11).

10 µm

(a)

10 µm

(b)

Figure 4.11 – Microstructure de l’alliage AM2-V à l’état brut de coulée. Imagerie MEB
en contraste des électrons secondaires.

(a) (b)

(c) (d)

Cr

Cr
Nb V

Figure 4.12 – Cartographies EDX des éléments chimiques au sein de la microstructure
de l’alliage AM2-V : (a) Imagerie en contraste des électrons secondaires et distribution
du (b) chrome (c) niobium et (d) vanadium.
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Les cartographies EDX de la microstructure de l’alliage AM2-V (cf. figure 4.12) ne

révèlent pas de ségrégation importante du vanadium aux espaces inter-dendritiques.

Si la distribution de cet élément apparaît en effet plutôt homogène, les carbures

primaires semblent toutefois en contenir une quantité plus importante que la ma-

trice. Le calcul via Thermo-Calc de la teneur en vanadium des carbures primaires

indique en effet que les phases NbC et M7C3 contiennent respectivement 2,4% et

2,2% en fin de solidification. Les analyses EDX locales confirment cette tendance

puisqu’elles ont détecté la présence d’une faible quantité de vanadium au sein des

carbures primaires (cf. tableau 4.4). Cependant, la teneur mesurée au sein de ces

phases étant du même ordre de grandeur que la résolution de l’EDX, ce résultat ne

peut être considéré avec fiabilité.

Tableau 4.4 – Compositions moyennes des phases au sein de l’alliage AM2-V brut de
coulée, mesurées par analyse chimique EDX et calculées via le modèle de Gulliver-Scheil
(TC) pour la composition de AM2-V (% massiques normalisés à 100%).

Fe Ni Cr Nb Si Mn Mo V

Matrice 37 30 29 1 2 - - -

M7C3 (MEB) 9 1 85 2 1 1 - 1
M7C3 (TC) 9.8 0.7 86.7 - - 0.5 0.1 2.2

NbC (MEB) 8 6 10 72 2 - 1 1
NbC (TC) - - 1 96.5 - - 0.1 2.4

La figure 4.13 et le tableau 4.5 présentent les résultats des mesures de diffrac-

tion des rayons X menées sur les poudres extraites de l’alliage AM2-V. Les carbures

de chrome ont été identifiés comme étant la phase M7C3. Le carbure M23C6 n’a

pas été détecté au sein de cet alliage. Plusieurs pics semblent par contre traduire

l’existence de plusieurs carbures de niobium de stoechiométries différentes. En ef-

fet, si nous pouvons distinguer la signature du carbure NbC, celles de carbures de

niobium de type NbC0.75 et NbC0.6 sont également présentes sur le diffractogramme.

L’écart à la stoechiométrie est une propriété connue des carbures des métaux de

transition (Ti, V, Nb, Zr, ...). La présence de lacunes sur les sites octaédriques,

normalement occupées par le carbone, entraîne une contraction du cristal et donc

la diminution du paramètre de maille des carbures de type MC1−x pour des valeurs

croissantes de x [69, 70]. Si nous constatons bien une diminution du paramètre de

maille (cf. tableau 4.5), il est toutefois difficile de considérer qu’elle puisse être liée

à une sous-stoechiométrie en carbone, le phénomène n’apparaîssant pas au sein des

autres alliages étudiés.
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La structure cristalline de des carbure est sujette à controverse, en particulier celle

du MC0.75 (ou M4C3), que Yvon et al. considèrent à la limite entre le monocarbure

cubique MC et l’hémicarbure hexagonal M2C [71]. Nos mesures ont cependant ré-

vélé une structure c.f.c pour chacune des phases sous-stoechiométriques détectées,

avec des paramètres de maille inférieurs à celui du NbC (4,428Å et 4,445Å contre

4,454Å). Cette structure est similaire à celle des carbures Nb4C3 et V4C3 observés

par plusieurs auteurs [72–74]. Les paramètres de maille des carbures VC et V4C3

étant compris entre 4,16Å et 4,20Å [68,73,74], il se pourrait donc que la présence du

vanadium au sein du carbure NbC puisse expliquer la multiplicité des pics observée

sur le diffractogramme 4.13. Cette hypothèse n’a toutefois pas pu être confirmée par

nos analyses EDX.

NbC
M7C3

30

Coups/s

20

10

30 40 50 60 70

2 Theta (°)

0

NbC0.75

NbC0.6 NbC0.6

NbC0.75

NbC

Figure 4.13 – Diffractogramme des poudres de carbures primaires de l’alliage AM2-V.

Tableau 4.5 – Données cristallographiques des phases détectées par diffraction des rayons
X sur l’alliage AM2-V.

Phase Structure Paramètres de maille (Å)

Austénite c.f.c a = 3,587

M7C3 Orthorhombique a = 4,53, b = 7,01, c = 12,14

NbC c.f.c a = 4,454

NbC0.75 c.f.c a = 4,445

NbC0.6 c.f.c a = 4,428
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4.3 Résumé

L’étude des matériaux modèles a montré qu’il était possible de reproduire la micro-

structure brute de coulée des tubes issus de la coulée centrifuge dans des conditions

industrielles par des techniques de coulée en laboratoire. Cette microstructure est

constituée d’une matrice austénitique décorée d’un réseau de carbures de type M7C3

et NbC aux espaces inter-dendritiques. La présence du M7C3 et l’absence du M23C6

au sein des alliages modèles coulés était d’une importance capitale. Une telle mi-

crostructure est en effet nécessaire au développement de la précipitation secondaire,

dont la caractérisation constitue l’objectif principal de notre étude.

Les observations de l’alliage AM3-TiW ont révélé une modification de la morpho-

logie des carbures primaires NbC, certainement due à leur forte teneur en titane,

révélée par l’analyse chimique de ces carbures. Nous avons également constaté une

modification de la forme du M7C3 dans l’alliage AM2-V. L’ajout de cet élément

semble s’accompagner d’écarts à la stoechiométrie de certains carbures primaires

NbC. Enfin, les analyses chimiques EDX ont montré que le vanadium ne participait

pas de manière aussi significative à la formation des carbures primaires. Cet élément

est ainsi à priori disponible en solution solide pour participer à la précipitation des

carbures secondaires, et notamment à celle du NbC, que nous cherchons à favoriser.





5 Etude des microstructures vieillies

Sommaire
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5.3 Résumé

Les alliages ont été vieillis entre 650 ◦C et 980 ◦C, soit la gamme de températures

typique auxquelles peuvent être soumis les tubes de vaporeformage en service. La

durée de vieillissement a été fixée à 100 h afin faciliter les comparaisons avec les

travaux de Maminska [20]. La caractérisation des microstructures vieillies a consisté

en la quantification de la précipitation secondaire. Notre attention s’est en particulier

portée sur des caractéristiques telles que la densité et la taille des particules au

sein des zones de précipitation secondaire (ZPS), au voisinage des anciens carbures

primaires.

Au cours de ce chapitre, nous présenterons les résultats des études menées en

parallèle au MEB et au MET. Les observations au MEB nous ont dans un premier

temps permis d’avoir une vision globale sur les microstructures, et de disposer d’une

bonne statistique de mesure dans l’optique de la quantification de la précipitation

secondaire du M23C6. L’étude de la précipitation du carbure NbC a nécessité l’uti-

lisation du MET en raison de sa finesse. Cet outil présente de plus l’avantage de

pouvoir identifier la nature des phases précipitées par la diffraction électronique.

La géométrie des lames minces étudiées au MET permet également d’analyser les

précipités en EDX avec une meilleure résolution qu’au MEB.

5.1 Précipitation du M23C6

5.1.1 Caractéristiques globales de la précipitation dans l’alliage AM1

Dans toute la gamme de températures considérée (650 - 980 ◦C), la transformation

du carbure primaire M7C3 en M23C6 se produit afin que le système atteigne son état

d’équilibre.

89
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Cette transformation étant gouvernée par des mécanismes diffusionnels, sa ci-

nétique est d’autant plus rapide que la température est élevée. Certaines études

montrent en effet que la transformation du M7C3 en M23C6 est complète après un

vieillissement de 100 h à 900 ◦C alors qu’il subsiste toujours des traces du M7C3 au

sein d’un alliage de même composition après plus de 1000 h à 700 ◦C [18,20,30].

5.1.1.a Influence de la température sur les caractéristiques de la précipitation secondaire

La précipitation secondaire du carbure M23C6 a pu être observée dans tous les

états vieillis étudiés (cf. figure 5.1). Nous avons dans un premier temps étudié la

précipitation au sein des alliages AM1 et AI, notre intérêt s’étant d’abord porté

sur l’influence de la température sur les caractéristiques de la zone de précipitation

secondaire (ZPS). Pour ce faire, une vingtaine de zones, de surface typique 60 x

100µm2, ont été analysées pour chaque état microstructural. Pour les mesures de

tailles et de densités surfaciques des précipités, 10 images ont été réalisées au sein

des ZPS puis analysées pour chaque état microstructural. Dans le cas du vieillisse-

ment à la température la plus basse (700 ◦C), les zones ciblées étaient ainsi situées à

proximité des carbures primaires. La taille des zones étudiées ne nous permet d’ob-

server qu’une population réduite de particules sur les images, mais est néanmoins

nécessaire pour que la quantification de la précipitation soit précise et que les par-

ticules les plus fines (à l’échelle du MEB) puissent être analysées.

La figure 5.2 montre l’influence de la température de vieillissement sur la largeur

de la ZPS et la densité de particules au sein de celle-ci. Nous pouvons constater que

la ZPS est d’autant plus large que la température est élevée, en raison de la trans-

formation plus rapide des carbures primaires et de la diffusion accrue du carbone

dans la matrice avec les températures croissantes. En parallèle, le nombre de préci-

pités chute de manière significative avec la hausse de température (cf. figure 5.2). Ce

phénomène est vraisemblablement dû à une force motrice de germination diminuant

avec les températures croissantes, ainsi qu’à une compétition plus poussée entre les

processus de germination et de croissance.
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5 µm

(a) Brut de coulée

5 µm

(b) 700 ◦C/100 h

5 µm

(c) 750 ◦C/100 h

10 µm

(d) 800 ◦C/100 h

Figure 5.1 – Précipitation secondaire au sein de l’alliage AM1 dans tous les états mi-
crostructuraux étudiés. Sur la micrographie (b) est illustré le protocole de mesure de la
largeur de la ZPS à partir des carbures primaires en cours de transformation. Imagerie
MEB en contraste des électrons secondaires.
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Figure 5.2 – Influence de la température de vieillissement sur la largeur moyenne de
la zone de précipitation secondaire (ZPS) et la densité moyenne de précipités au sein de
l’alliage AM1.
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La figure 5.3 illustre l’influence de la température de vieillissement sur la distri-

bution des tailles de précipités. Ces derniers ont été classés en trois catégories en

fonction de leur taille : la première classe (C1) regroupe les précipités de côté moyen

inférieur à 300 nm, la seconde (C2) ceux dont le côté est compris entre 300 et 450 nm

et la dernière (C3) ceux dont le côté dépasse 450 nm.

Les résultats concernant les alliages AM1 et AI présentent une très bonne concor-

dance. Un vieillissement de 100 h à une température de 700 ◦C résulte en une pré-

cipitation secondaire très fine et homogène, avec 98% des particules analysées ap-

partenant à la classe C1. A mesure que la température de vieillissement augmente,

la taille moyenne des particules devient plus élevée et leur distribution devient plus

hétérogène, si bien que 16% des précipités affichent un côté supérieur à 300 nm au

sein des échantillons vieillis à 750 ◦C, contre 33% à 800 ◦C. Cette augmentation glo-

bale de la taille des précipités est due à une croissance d’autant plus intense que

la température est élevée. Nous pouvons néanmoins constater que la distribution

de tailles des précipités est très semblable dans les états vieillis à 800 ◦C et 850 ◦C.

Ce résultat est étonnant : nous nous attendions en effet à ce que la croissance des

carbures secondaires soit plus avancée à 850 ◦C. Une explication possible pourrait

provenir de la présence d’un plus grand nombre de fins précipités, due à la transfor-

mation plus avancée des carbures primaires. Enfin, à 980 ◦C, nous assistons à une

importante chute du nombre de précipités appartenant à la classe C1 (42%).

Les simulations réalisées via TC-PRISMA indiquent que l’état d’équilibre est at-

teint au bout d’une centaine d’heures à 750 ◦C pour l’alliage AM1. Ce n’est néan-

moins probablement pas le cas des microstructures caractérisées, en particulier celles

vieillies à des températures inférieures à 800 ◦C. En effet, la cinétique de précipita-

tion secondaire dans le matériau est régie par l’apport de carbone dans la matrice

depuis les carbures primaires. C’est donc d’abord la cinétique de transformation des

carbures M7C3 qui gouvernera la cinétique de précipitation du M23C6. Les simula-

tions effectuées en amont ne considèrent pas ce relargage limité du carbone : c’est

pourquoi les cinétiques calculées sont plus rapides que ce que nous pouvons observer

dans nos alliages.
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Figure 5.3 – Influence de la température de vieillissement sur la taille des précipités
secondaires au sein des alliages AM1 et AI. Mesure de l’aire des particules et classification
effectuées à partir de l’analyse d’images MEB.

5.1.1.b Morphologie des précipités

Le carbure M23C6 est caractérisé par une structure c.f.c. Son paramètre de maille

est environ trois fois supérieur à celui de l’austénite (10,6Å contre 3,6Å). Le désac-

cord paramétrique entre les deux phases étant de ce fait relativement faible (δ =

1,9%), le carbure M23C6 présente une interface semi-cohérente avec l’austénite. Nous

pouvons en effet distinguer la présence de dislocations à l’interface carbure/matrice,

dont la présence accommode la distorsion élastique des réseaux cristallins (cf. figure

5.4).

En raison d’une énergie d’interface avec la matrice relativement faible, le carbure

M23C6 précipite majoritairement de manière homogène dans les cellules dendritiques.

La croissance du M23C6 se fait selon des relations d’orientation dites "cube en cube"

dans la matrice, témoignant d’une anisotropie de l’énergie d’interface γM23C6/γ . Les

carbures présentent ainsi une morphologie cubique bien visible au MEB et au MET

en conditions d’orientation proches de l’axe de zone 〈100〉 (cf. figures 5.5 et 5.6).
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Nous avons également pu constater la précipitation sur des défauts cristallins, no-

tamment sur les dislocations. Il n’est en effet pas rare d’observer la présence de par-

ticules alignées qui, lors de leur croissance, se rejoignent pour former de "cordons" de

particules témoignant de la précipitation hétérogène du M23C6, plus favorable d’un

point de vue énergétique. (cf. figure 5.7).

200 nm

(a)

200 nm

(b)

Figure 5.4 – Présence de dislocations aux interfaces précipité/matrice, traduisant la semi-
cohérence des carbures secondaires M23C6. (a) Alliage AM2-V vieilli 100 h à 750 ◦C. Ima-
gerie MET en champ clair en orientation AZ <111> (b) Alliage AM2-V vieilli 100 h à
850 ◦C. Imagerie MET en champ clair en orientation AZ <100>.

1 µm

(a)

1 µm1 µm

(b)

Figure 5.5 – Précipitation homogène du carbure M23C6 sous formes de fins cuboïdes au
sein de la matrice austénitique. Alliage AM1 vieilli 100 h à (a) 750 ◦C et à (b) 800 ◦C.
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Figure 5.6 – Précipitation secondaire du carbure M23C6 : (a) alliage AM3-TiW vieilli
100 h à 750 ◦C et (b) alliage AM2-V vieilli 100 h à 850 ◦C. Imagerie MET en champ clair
et en champ sombre en orientation AZ <100>. Identification du M23C6 par diffraction
électronique.
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Figure 5.7 – Précipitation du carbure M23C6 sur les lignes de dislocation. (a),(b) Alliage
AM1 vieilli 100 h à 800 ◦C. Imagerie MEB en contraste des électrons secondaires. (c),(d)
Alliage AM2-V vieilli 100 h à 750 ◦C. Imagerie MET en champ clair et champ sombre en
orientation AZ <100>.

5.1.2 Influence des nouveaux éléments d’alliage

5.1.2.a Vieillissement à basse température (650 ◦C) et alignement des précipités

La figure 5.8 rend compte de l’état de précipitation secondaire au sein des alliages

AM2-V et AM3-TiW après un vieillissement de 100 h à 650 ◦C. La forte densité de

particules suggère une force motrice de germination élevée. Certaines d’entre elles

sont visibles au MEB, leur taille n’excèdant toutefois pas une cinquantaine de na-

nomètres. Il est très probable qu’une grande partie des particules secondaires soient

bien plus fines et ne puissent pas être discernées. La transformation des carbures

primaires et la précipitation des carbures secondaires étant des phénomènes ther-

miquement activés, il est probable, par comparaison avec les données issues de la

littérature [18,20,30], que les étapes de germination et croissance ne soient pas ache-

vées au bout de 100 h de vieillissement. La précipitation du M23C6 est trop fine pour

pouvoir être quantifiée précisément à l’échelle du MEB. L’étude de l’alliage AM3-

TiW au MET nous a néanmoins permis de mesurer quelques précipités : leur taille

moyenne est de 39 nm.
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Figure 5.8 – Etat de précipitation secondaire au sein des alliages AM2-V et AM3-TiW
après vieillissement de 100 h à 650 ◦C. Imagerie MEB en contraste des électrons secon-
daires.

L’étude des microstructures vieillies des alliages AM2-V et AM3-TiW à plus haute

température (750 ◦C - 850 ◦C) a dans certains cas révélé un alignement particulier

des précipités secondaires (cf. figure 5.9), les cellules dendritiques apparaissant qua-

drillées de particules à la géométrie carrée prononcée. Afin de déterminer les di-

rections d’alignement des précipités dans la matrice, nous avons eu recours à des

analyses EBSD. Une dizaine de cellules caractérisées par un alignement marqué des

carbures secondaires ont pour cela été étudiées. Les résultats montrent que pour

chacune d’entre elles, la matrice se trouve orientée proche d’un axe de zone {100},
et les précipités alignés selon les directions de type 〈110〉. Nous remarquons que
si l’alignement des précipités apparaît évident au sein de la cellule au centre de la

figure 5.9 (a) et de sa voisine de droite, ce n’est pas le cas des autres cellules, qui

sont orientées selon un autre axe de zone et appartiennent donc à un autre grain.

Si cette configuration n’a pu être observée qu’au sein des alliages AM2-V et AM3-

TiW au cours de nos travaux, rien ne nous permet toutefois d’affirmer que ce phéno-

mène est une conséquence directe de l’ajout des nouveaux éléments à la composition

standard. Nous n’avons cependant pas pu mettre en évidence la même particularité

au sein de l’alliage AM1. Précisons enfin qu’aucune étude issue de la littérature ne

mentionne un quelconque alignement de ce type au sein des alliages de type HP.
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5 µm

(a)

10 µm

(b)

Figure 5.9 – Alignement des précipités secondaires. (a) Microstructure de l’alliage AM3-
TiW vieilli 100 h à 850 ◦C (b) Alignement des particules selon les directions <110> de
l’austénite au sein de l’alliage AM2-V vieilli 100 h à 850 ◦C.

5.1.2.b Taille des précipités

Les figures 5.10 et 5.11 présentent la distribution de tailles et le côté moyen des

précipités mesurés au sein des trois alliages étudiés. A l’issue d’un vieillissement à

750 ◦C, le pourcentage de précipités appartenant à la classe C1 est plus élevé dans

les deux nouveaux alliages que dans l’alliage AI. Dans le cas de l’alliage AM3-TiW,

nos analyses révèlent qu’aucun précipité n’appartient à la classe C3, contre 3% et

4% au sein des alliages AI et AM2-V respectivement. La précipitation secondaire est

donc globalement plus fine au sein de ces deux matériaux, comme le confirment les

valeurs moyennes du côté des précipités, en particulier au sein de l’alliage AM3-TiW

(160 nm contre 240 nm en moyenne pour l’alliage AI).
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Figure 5.10 – Distribution de taille des précipités au sein des alliages AI, AM2-V et
AM3-TiW vieillis 100 h à 750 et 850 ◦C.
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Figure 5.11 – Côté moyen des particules de M23C6 au sein des alliages AI, AM2-V et
AM3-TiW après des vieillissements de 100 h à 750 et 850 ◦C. Résultats issus des mesures
au MEB et au MET.

La finesse de la précipitation secondaire du M23C6 au sein de l’alliage AM3-TiW

conforte les résultats de nos simulations, qui prévoyaient une valeur du côté moyenn

des précipités deux fois plus faible avec l’addition de titane/tungstène (64 nm contre

130nm dans l’alliage AM1). En revanche, l’affinement provoqué par l’ajout du va-

nadium va à l’encontre des simulations, qui prévoyaient un léger accroissement de

la taille moyenne des précipités. D’autre part, force est de constater que les valeurs

mesurées des côtés moyens sont largement supérieures aux valeurs calculées via TC-

PRISMA (cf. tableau 5.1).

La distribution de tailles des précipités s’étend avec les températures croissantes

en raison d’une croissance plus avancée. Après un vieillissement à 850 ◦C, tous les al-

liages contiennent des précipités appartenant à la classe C3. Ces derniers sont néan-

moins peu nombreux au sein de l’alliage AM3-TiW, comparativement aux autres

alliages. Les tailles de précipités sont particulièrement hétérogènes au sein de l’al-

liage AM2-V (cf. figure 5.12). En effet, contrairement à ce que nous observions à

750 ◦C, la valeur du côté moyen y est très légèrement supérieure à celle mesurée au

sein de l’alliage AI. Bien qu’il contienne plus de précipités de la classe C1, l’alliage

AM2-V contient également plus de précipités de la classe C3 que l’alliage de réfé-

rence.

Tableau 5.1 – Comparaison des côtés moyens mesurés et calculés (TC-PRISMA) du
M23C6 secondaire au sein des trois alliages étudiés après un vieillissement de 100 h à
750 ◦C.

AI AM3-TiW AM2-V

Côté mesuré 240 nm 160 nm 180 nm
Côté calculé 130 nm 64 nm 142 nm
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1 µm 1 µm

Figure 5.12 – Hétérogénéité de taille des précipités au sein de la microstructure de l’al-
liage AM2-V vieilli 100 h à 850 ◦C. Imagerie MEB en contraste des électrons secondaires.

A 980 ◦C, la croissance des précipités est très intense : la majorité d’entre eux

appartiennent en effet aux classes C2 et C3. La distribution des tailles de carbures

au sein de l’alliage AM3-TiW est assez similaire à celle mesurée au sein de l’alliage

AM1. La précipitation y est toutefois globalement plus fine : la classe C1 regroupe

49% des précipités (contre 45% pour AM1) et la classe C3 16% (contre 21% pour

AM1). Le côté moyen des précipités dans l’alliage AM3-TiW est donc inférieur à

celui mesuré au sein de l’alliage AM1 (350 nm contre 410 nm en moyenne). La pré-

cipitation secondaire apparaît bien plus grossière au sein de l’alliage AM2-V, seuls

34% des précipités appartenant à la classe C1. La valeur du côté moyen est particu-

lièrement élevée au sein de cet alliage (540 nm).

Nous avons également pu constater un changement de morphologie des précipi-

tés, qui n’affichent plus une géométrie aussi définie à 980 ◦C qu’aux températures

inférieures, en particulier au sein de l’alliage AM2-V (cf. figure 5.13). Cette mor-

phologie laisse à penser que le régime de coalescence est à un stade avancé, ce qui

pourrait constituer une explication à l’augmentation brutale de taille des précipités

entre 850 ◦C et 980 ◦C. Les microstructures contiennent également de nombreux pré-

cipités de forme allongée. Si la présence de ce type de particules a régulièrement été

observée dans les états vieillis à 750 ◦C et 850 ◦C, leur nombre est particulièrement

élevé à 980 ◦C (cf. figure 5.13). Ce phénomène pourrait traduire une modification de

l’énergie d’interface γM23C6/γ dû à un changement de composition chimique, et donc

du paramètre de maille, des phases à haute température, en particulier du M23C6.

Cette hypothèse a d’ailleurs conduit Maminska [20] à tenter d’établir un lien entre la

diversité de formes de ce carbure et son enrichissement en fer avec les températures

croissantes. Ces tentatives se sont cependant révélées infructueuses.
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5 µm

Figure 5.13 – Précipitation secondaire du M23C6 au sein de l’alliage AM2-V vieilli 100 h
à 980 ◦C. Les flèches indiquent des particules présentant une morphologie quasi-carrée.
Imagerie MEB en contraste des électrons secondaires.

La précipitation secondaire du M23C6 a également été étudiée au MET (cf. figure

5.14). Pour chaque état microstructural, une cinquantaine de particules ont été me-

surées dans des conditions d’observation proches de l’axe de zone 〈100〉. Les tailles
moyennes de précipités ressortant de ces mesures sont en bon accord avec les résul-

tats issus de la quantification des images MEB (cf. figure 5.11).
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750°C

850°C

(a) AM2-V
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500 nm

750°C

850°C

(b) AM3-TiW

Figure 5.14 – Précipitation secondaire du carbure M23C6 au sein des alliages AM2-V
et AM3-TiW après vieillissement à 750 ◦C et 850 ◦C. Imagerie MET en champ clair en
orientation AZ <100>.
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L’utilisation du MET nous a permis d’étudier la précipitation du M23C6 au sein de

l’alliage AM3-TiW pour une température de vieillissement de 650 ◦C (cf. figure 5.15).

L’orientation en axe de zone 〈100〉 n’ayant pas pu être atteinte pour la lame étudiée,
les observations ont été menées proche de l’axe de zone 〈120〉. La majorité des

précipités présentent une géométrie rectangulaire caractérisée par un faible rapport

d’élancement, environ égal à 1,2. Il est très probable que ces particules soient de

forme cubique, et que cette géométrie apparente ne soit qu’un effet de la projection

sur le plan {120}. Néanmoins, le rapport d’élancement théorique dans ces conditions

d’orientation étant de

√
5

2
, soit (environ 1,12), il est envisageable que la géométrie des

précipités ne soit pas excatement cubique, traduisant ainsi une possible anisotropie

de l’énergie d’interface entre la matrice et le M23C6 à 650 ◦C. Ce phénomène pourrait

s’expliquer par une composition hors-équilibre des précipités, afin de conserver leur

cohérence. En raison de la finesse de ces carbures, nous n’avons malheureusement pas

été en mesure d’effectuer d’analyses chimiques. Enfin, comme dans tous les autres

états étudiés néanmoins, quelques rares précipités montent une morphologie plus

allongée.

Les lames minces préparées à partir de l’alliage AM2-V vieilli à la même tempéra-

ture n’ont quant à elles pas pu être exploitées avec succès, bien que nous ayons réussi

à y déceler la présence de fines particules (cf. figure 5.16). En raison d’une épaisseur

de lame trop importante, celles-ci n’ont pu être identifiés comme le carbure M23C6

par la diffraction des électrons.

D’une manière globale, nous constatons qu’en termes de tailles de particules,

la précipitation secondaire au sein de l’alliage AM3-TiW est plus fine que celle

observée dans les alliages AM1 et AI, et ce pour tous les états vieillis étudiés. Pour

la température de 750 ◦C, ce résultat confirme la tendance prévue par les simulations

effectuées via TC-PRISMA. Concernant l’alliage AM2-V, nos résultats suggèrent que

la taille des précipités est fortement impactée par la température de vieillissement :

les précipités y sont plus fins qu’au sein de l’alliage AM1 après un vieillissement à

750 ◦C, ce qui est en contradiction avec les tendances prévues par nos simulations.

Néanmoins, la tendance s’inverse pour les températures supérieures et les précipités

du M23C6 deviennent plus gros que ceux observés dans les alliages de composition

standard à 850 ◦C et 980 ◦C. Ce résultat sera discuté dans la partie suivante par

corrélation avec les mesures des densités de précipités.
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Figure 5.15 – Précipitation secondaire du M23C6 au sein de l’alliage AM3-TiW vieilli
100 h à 650 ◦C. Imagerie MET en champ clair en orientation AZ <120>.

100 nm

Figure 5.16 – Précipitation secondaire du M23C6 au sein de l’alliage AM2-V vieilli 100 h
à 650 ◦C. Imagerie MET en champ clair en orientation AZ <100>.
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5.1.2.c Densité de précipités

La densité surfacique des précipités a également été mesurée à partir des images

MEB pour chaque état microstructural des alliages AM2-V et AM3-TiW. Les résul-

tats sont présentés sur la figure 5.17.
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Figure 5.17 – Densités moyennes des particules de M23C6 au sein des alliages AM1,
AM2-V et AM3-TiW après vieillissement de 100 h à 750, 850 et 980 ◦C.

La figure 5.18 rend compte de l’état de précipitation au sein des alliages AM2-V

et AM3-TiW après des vieillissements à 750 ◦C et 850 ◦C.

Des ajouts combinés de titane et de tungstène entraînent une densification de la

précipitation secondaire du M23C6 pour tous les états vieillis étudiés. Cette den-

sification est particulièrement marquée à 750 ◦C (2,3µm−2 pour AM3-TiW contre

1,4µm−2 pour AI), en accord avec nos simulations. Pour une température de 850 ◦C

par contre, la différence avec l’alliage AI est insignifiante (1,1µm−2 pour AM3-TiW

contre 1µm−2 pour AI).

A 750 ◦C, la densité surfacique des précipités au sein de l’alliage AM2-V est plus

élevée que dans l’alliage AI, alors que nos simulations ne prédisaient pas d’impact

significatif du vanadium sur le nombre de précipités. Ce dernier chute néanmoins

brusquement avec la température de vieillissement : il atteint en effet une valeur bien

inférieure à celles mesurées au sein des autres alliages étudiés pour une température

de 850 ◦C (0,4µm−2). Cette faible densité de précipités explique l’augmentation im-

portante de leur taille moyenne constatée entre 750 ◦C et 850 ◦C.
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Figure 5.18 – Etat de précipitation secondaire au sein des alliages AM2-V et AM3-TiW
après vieillissements à (a,b) 750 ◦C (imagerie MEB en contraste des électrons secondaires)
et (c,d) 850 ◦C (imagerie MET en champ clair en orientation AZ <100>).

A 980 ◦C, les densités de précipités sont très basses. L’alliage AM2-V affiche un

nombre de particules inférieur aux alliages AI et AM3-TiW (0,04µm−2 contre respec-

tivement 0,11 et 0,1µm−2). Comme nous avons pu le voir dans la partie précédente,

cette faible densité s’accompagne d’une taille moyenne de précipités élevée, en par-

ticulier au sein de l’alliage AM2-V. La précipitation secondaire du M23C6 au sein de

cet alliage est en effet majoritairement constituée de particules de taille importante,

réparties de manière relativement uniforme à l’intérieur des cellules dendritiques. Si

quelques fins précipités peuvent également être observés, ils sont toutefois largement
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minoritaires. Dans les alliages AI et AM3-TiW, les petits carbures sont considéra-

blement plus nombreux, généralement concentrés à proximité des anciens carbures

primaires, où la densité de précipités est encore très élevée (cf. figure 5.19). Ces fins

précipités sont vraisemblablement les derniers à s’être formés avant la fin de la trans-

formation des carbures M7C3. Il est intéressant de noter que leur absence de l’alliage

AM2-V, et les caractéristiques de la précipitation plus globalement, suggèrent une

précocité du régime de coalescence par rapport aux alliages AM3-TiW et AI.

3 µm

(a) AM2-V

3 µm

(b) AM3-TiW

Figure 5.19 – Etat de précipitation secondaire au sein des alliages AM2-V et AM3-
TiW après vieillissement de 100 h à 980 ◦C. Imagerie MEB en contraste des électrons
secondaires.

Des ajouts de titane et de tungstène aux alliages HP entrainent donc un affine-

ment et une densification de la précipitation secondaire dans toute la gamme de

températures étudiée. Cet effet est d’autant plus marqué que la température de

vieillissement est basse.

Les effets d’un ajout de vanadium dépendent quant à eux fortement de la tem-

pérature. En effet, si les résultats de nos observations font état d’une précipitation

du M23C6 plus dense et plus fine qu’au sein de l’alliage AI après un vieillissement à

750 ◦C, les microstructures vieillies à 850 et 980 ◦C affichent au contraire une préci-

pitation plus grossière.

Tableau 5.2 – Fraction surfacique des précipités de M23C6 (%), calculée à partir des
tailles et densités moyennes (cf. figures 5.11 et 5.17) et simulée via Thermo-Calc (TC).

750 ◦C 850 ◦C 980 ◦C

AI 8,1 2,96 (TC) 7,8 2,90 (TC) 1,7 2,67 (TC)
AM2-V 5,8 2,59 (TC) 3,3 2,56 (TC) 1,2 2,36 (TC)
AM3-TiW 5,9 2,74 (TC) 4,4 2,70 (TC) 1,3 2,51 (TC)
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Le tableau 5.2 regroupe les valeurs de la fraction surfacique des précipités secon-

daires, calculées pour chaque état microstructural à partir des densités surfaciques

et des tailles moyennes mesurées. Les valeurs de fraction volumique simulées via

Thermo-Calc y sont également renseignées à titre de comparaison. Nous pouvons

tout d’abord constater que la fraction surfacique des précipités diminue avec la tem-

pérature de vieillissement. Cette tendance est conforme aux résultats des calculs

thermodynamiques effectués via Thermo-Calc, qui prévoient en effet une chute des

fractions d’équilibre du M23C6 et du NbC avec la température, du fait de l’augmen-

tation de la solubilité du carbone dans l’austénite.

Pour chacun des états considérés, la fraction surfacique des précipités du M23C6

est plus élevée dans l’alliage AM1 qu’au sein des alliages AM2-V et AM3-TiW. Nos

mesures révèlent que les fractions surfaciques des précipités au sein des nouveaux

matériaux sont proches, bien que l’alliage AM3-TiW affiche systématiquement des

valeurs sensiblement plus élevées. Ce dernier résultat vient une nouvelle fois confir-

mer les tendances prévues par les simulations effectuées via le logiciel TC-PRISMA

quant à l’influence du vanadium, du titane et du tungstène sur la précipitation du

M23C6. La diminution de la fraction du carbure de chrome est d’autant plus in-

téressante qu’elle résulte vraisemblablement de la compétition avec la précipitation

secondaire du carbure NbC, susceptible d’avoir été favorisée par l’ajout des nouveaux

éléments d’alliage.

Les fractions surfaciques calculées peuvent sembler anormalement élevées pour les

deux températures les plus basses. Les fractions volumiques obtenues via Thermo-

Calc sont en effet bien inférieures à 750 ◦C et 850 ◦C (cf. tableau 5.2). Il est important

de rappeler qu’en raison de la morphologie de la précipitation, les analyses des mi-

crostructures vieillies à ces températures ont été menées sur des zones très réduites,

d’environ environ 100µm2. Les valeurs calculées de fraction surfacique du M23C6

sont donc surestimées puisqu’elles ne prennent pas en considération les zones vides

des cellules dendritiques.

Enfin, il est important de rappeler qu’en raison de la morphologie de la précipita-

tion, les analyses des microstructures vieillies à 980 ◦C ont été menées sur des zones

très étendues, typiquement sur une cellule inter-dendritique entière (> 1500µm2).

Pour les températures inférieures, les surfaces analysées à proximité des carbures

primaires étaient beaucoup plus réduites (environ 100µm2). D’un point de vue quan-

titatif, la comparaison des fractions surfaciques entre les différents états vieillis d’un

même alliage n’a donc pas toujours de sens. Cela dit, pour la même température

de vieillissement, les valeurs propres à chaque alliage peuvent être confrontées entre

elles et témoignent de l’influence de la composition chimique sur la précipitation du

M23C6.
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5.2 Précipitation du NbC

5.2.1 Caractéristiques de la précipitation

A l’instar du M23C6, le carbure NbC précipite au sein de la matrice dans toute la

gamme de températures considérée. Le niobium étant en grande majorité consommé

par la formation des carbures primaires au cours de la solidification, sa teneur au

sein de la matrice est faible : le calcul de la composition chimique de l’austénite

via le modèle de Gulliver-Scheil donne une teneur en niobium d’environ 0,13% en

fin de solidification (pour une teneur au sein de l’alliage de 0,6%). De ce fait, la

précipitation secondaire du NbC est bien moins abondante que celle du M23C6.

500 nm 200 nm

Figure 5.20 – Précipitation simultanée des carbures M23C6 et NbC au sein des alliages
AM3-TiW (à gauche) et AM2-V (à droite) après 100 h de vieillissement à 850 ◦C. Les
flèches indiquent les précipités nanométriques du NbC. Imagerie MET en champ clair en
orientation AZ <100>.

La figure 5.20 illustre la coexistence des précipités secondaires du M23C6 et du

NbC au sein des microstructures étudiées. La précipitation du NbC est constituée de

fins précipités nanométriques. Elle est se différencie nettement de celle du M23C6 en

imagerie MET de par la différence de taille entre ces deux populations de carbures.

En raison de son rayon atomique élevé, le niobium est susceptible de ségréger

sur des défauts tels que les lacunes, les dislocations ou les joints de macle. Nos

observations confirment cette tendance à la précipitation hétérogène. En effet, si

nombre de particules isolées ont parfois pu être observées, le NbC affiche cependant

très clairement une forte propension à précipiter sur les dislocations, ces dernières

étant couramment décorées d’un grand nombre de particules nanométriques (cf.

figures 5.21 et 5.22), comme avait pu l’observer Maminska [20].

La précipitation du NbC est relativement lente de par la diffusion difficile du nio-

bium. Sa présence a pu être constatée au sein des microstructures vieillies à 750 ◦C
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et 850 ◦C. Nous n’avons cependant pas pu l’indentifier clairement pour une tempé-

rature de 650 ◦C, la cinétique de sa précipitation étant probablement très lente dans

ces conditions de vieillissement.

200 nm200 nm

Figure 5.21 – Précipitation secondaire du carbure NbC sur une dislocation au sein de
l’alliage AM3-TiW vieilli 100 h à 750 ◦C. Imagerie MET en champ clair et champ sombre
en orientation proche de AZ <100> et diagramme de diffraction électronique associé.

100 nm 100 nm

Figure 5.22 – Précipitation secondaire du carbure NbC sur une dislocation au sein de
l’alliage AM3-TiW vieilli 100 h à 750 ◦C. Imagerie MET en champ clair et champ sombre
en orientation AZ <100> et diagramme de diffraction électronique associé.
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Si le carbure M23C6 précipite majoritairement de manière homogène, il est tout

de même fréquent d’observer sa présence aux côtés du NbC sur les dislocations (cf.

figure 5.23). Celles-ci constituent en effet des sites de germination privilégiés d’un

point de vue énergétique, et agissent de plus comme des court-circuits de diffusion

pour le carbone.

200 nm

200 nm

200 nm

M23C6

NbC

(a)

200 nm

200 nm

200 nm

NbC

M23C6

(b)

Figure 5.23 – Précipitation secondaire simultanée des carbures M23C6 et NbC sur des
dislocations. (a) Alliage AM2-V vieilli 100 h à 750 ◦C et (b) Alliage AM3-TiW vieilli
100 h à 750 ◦C. Imagerie MET en champ clair et champ sombre en orientation AZ <100>
et diagrammes de diffraction électronique associés.
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Le carbure NbC est caractérisé par une structure cubique à faces centrées. D’après

les analyses de diffraction des rayons X, son paramètre de maille est en moyenne de

4,44Å au sein des alliages étudiés (contre 3,6Å pour l’austénite). L’analyse des dia-

grammes de diffraction électronique conforte cette valeur, le rapport des distances

inter-réticulaires dγ

200/dNbC
200

mesurées étant égal à environ 0,82 (cf. figure 5.24).

(000)

(002)

(022)

(020)

(022)
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Figure 5.24 – Diagramme de diffraction électronique du carbure NbC en conditions
d’orientation AZ <100>.

En orientation proche de l’axe de zone 〈100〉, les précipités présentent une forme
carrée. Aucune particule présentant une morphologie allongée n’ayant pu être ob-

servée au cours de notre étude, il apparaît que le NbC croît dans l’austénite selon

les mêmes relations d’orientation "cube-en-cube" que le carbure M23C6, les plans de

type {100} des deux phases étant parallèles. Le désaccord paramétrique est d’envi-

ron 21% : il est donc peu probable que l’interface entre les réseaux cristallins soit

cohérente comme ont pu l’affirmer certains auteurs [17,37]. Néanmoins, au cours de

notre étude au MET, nous avons souvent pu observer les précipités de NbC présen-

ter un contraste en "grains de café" (cf. figure 5.25). Ce contraste, révélateur d’une

distorsion des réseaux cristallins au niveau de l’interface précipité/matrice, suggère

donc une cohérence entre les deux phases. Au vu de la finesse de ces précipités, il est

possible que la cohérence du NbC soit conservée grâce à une composition chimique

hors-équilibre.

Globalement, la précipitation secondaire du carbure NbC a pu être largement

observée pour des températures de vieillissement de 750 ◦C et 850 ◦C au sein de

tous les alliages étudiés. Nos observations ont néanmoins montré une importante

hétérogénéité de la précipitation. En effet, certaines zones sont caractérisées par

une absence notable de particules, alors que d’autres affichent en revanche une forte

densité du NbC secondaire. La méthode utilisée pour la préparation des lames ne

permet qu’une sélection aléatoire des zones observables, et nous ne disposons que

de peu de repères au sein de la microstructure.
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Ainsi, s’il paraît probable qu’une forte densité de particules de NbC traduise la

proximité de la zone étudiée avec un carbure primaire, source de carbone au cours

du vieillissement, rien ne nous permet cependant de confirmer cette hypothèse. Nous

avons toutefois clairement pu constater que la précipitation du carbure NbC s’effec-

tue principalement de manière hétérogène sur les dislocations.

200 nm

(a)

25 nm

(b)

(c)

AZ <100>

000

020

002

022

100 nm

(d)

Figure 5.25 – Précipitation secondaire du carbure NbC. Contraste en "grains de café"
caractéristique de la précipitation cohérente. (a,b) Alliage AM3-TiW vieilli 100 h à 750 ◦C
et (c,d) Alliage AM2-V vieilli 100 h à 750 ◦C. Imagerie MET en champ clair et champ
sombre en conditions d’orientation AZ <100>.

5.2.2 Composition chimique du carbure NbC

Nous avons étudié la composition chimique de quelques précipités par analyse

EDX. La précipitation secondaire du NbC au sein des microstructures étudiées est

très fine, et il est délicat d’isoler le signal d’un précipité de celui de la matrice

environnante. L’identification des carbures primaires est plus commode en raison de

leurs dimensions.
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Les résultats des analyses chimiques du carbure NbC sont présentés dans le ta-

bleau 5.3. Nous nous sommes dans un premier temps focalisés sur l’analyse de fins

précipités secondaires au sein de l’alliage AM2-V (cf. figure 5.26). Sur le spectre

issu de l’analyse des précipités secondaires, la signature chimique de la matrice est

identifiable par les teneurs élevées en fer, nickel et chrome. Le rapport élevé des pics

Cr/Fe et la teneur relativement importante en manganèse proviennent certainement

du précipité de M23C6 visible sur la figure 5.26 (b). Malgré la contamination impor-

tante due aux phases environnantes, le signal du NbC est clairement identifiable de

par sa teneur très élevée en niobium par rapport à la matrice et au M23C6.

Tableau 5.3 – Composition du carbure NbC au sein des alliages AM2-V et AM3-TiW,
mesurée par analyse chimique EDX (% massiques normalisés à 100%).

Fe Ni Cr Nb Si Mn Mo V Ti W

AM2-V (Secondaire) 31 31 21 12 - 2 2 1 - -
AM2-V (Primaire) 6 5 7 76 1 - 4 1 - -

AM3-TiW (Primaire) 5 4 5 77 1 - 3 - 5 -

Dans le cas de l’alliage AM2-V, le vanadium et le molybdène sont contenus au

sein des carbures secondaires du NbC. Nous pouvons en effet affirmer que le signal

de ces deux éléments provient bien de ce carbure puisqu’ils ont également été dé-

tectés lors de l’analyse chimique d’un carbure primaire, beaucoup moins sujette à la

contamination par les phases environnantes (cf. figure 5.26 (a,d)). Ces résultats sont

en accord avec les analyses EDX effectuées au préalable au sein des microstructures

brutes de coulée, malgré une teneur en molybdène anormalement haute (4%) au

regard de sa très faible concentration dans l’alliage. Enfin, notons que le vanadium

est détecté au sein des carbures secondaires, ce qui conforte les résultats des calculs

réalisés via Thermo-Calc et TC-PRISMA.

De la même manière, les mesures de la composition du carbure de niobium au sein

de l’alliage AM3-TiW ont révélé un enrichissement important en titane de ce dernier

(cf. figure 5.27). Ces analyses confortent les résultats des calculs thermodynamiques

et cinétiques, ainsi que ceux obtenus lors de la caractérisation des alliages dans leur

état brut de coulée.
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Figure 5.26 – Analyse chimique des carbures NbC au sein de l’alliage AM2-V vieilli
100 h à 750 ◦C. Spectres EDX associés à la matrice et aux carbures NbC (a,d) primaire
et (b,c,e,f) secondaire.

1 µm

(a)
(b)

(c)

Figure 5.27 – Analyse chimique du carbure NbC au sein de l’alliage AM3-TiW vieilli
100 h à 750 ◦C. Spectres EDX associés à la matrice et au carbure NbC primaire.
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5.2.3 Taille des précipités

Nous avons mesuré les tailles moyennes des précipités secondaires du NbC au

sein des alliages AM1, AM2-V et AM3-TiW à partir des images MET. Pour chaque

état microstructural, une cinquantaine de particules ont été placées en condition

d’orientation proches d’un axe de zone de type 〈100〉, de sorte à pouvoir mesurer la
longueur moyenne des côtés.

La figure 5.28 résume les résultats de ces mesures. Pour une température de

vieillissement de 750 ◦C, le côté des précipités est d’une trentaine de nanomètres

en moyenne au sein des trois alliages. La taille des précipités augmente entre 750 ◦C

et 850 ◦C en raison d’une croissance plus rapide et probablement d’un nombre de

germes moindre, la force de germination diminuant avec la température. En effet, à

850 ◦C, le côté moyen des particules au sein de l’alliage AI vaut plus du double de

celui mesuré à 750 ◦C (61 nm contre 28 nm). L’augmentation de taille des précipités

est également très marquée au sein de l’alliage AM3-TiW, les côtés moyens mesu-

rés étant de 33 nm et 58 nm respectivement à 750 ◦C et 850 ◦C. Dans les deux états

étudiés, et en particulier à 850 ◦C, l’alliage AM2-V est caractérisé par la taille de

précipités la plus faible.
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Figure 5.28 – Côté moyen des particules de NbC au sein des alliages AI, AM2-V et AM3-
TiW après des vieillissements de 100 h à 750 ◦C et 850 ◦C. Résultats issus des mesures au
MET.

Les simulations réalisées via le logiciel TC-PRISMA (cf. figure 5.28) suggéraient

qu’à 750 ◦C, des ajouts de vanadium, de titane et de tungstène résulteraient en une

légère augmentation de la taille des précipités du NbC. Les résultats présentés ci-

dessus ne confirment cette tendance que pour l’alliage AM3-TiW, la précipitation

du NbC au sein de l’alliage AM2-V apparaissant même au contraire plus fine que

dans l’alliage AI. A 850 ◦C par contre, la précipitation du NbC est plus fine au sein

des deux nouveaux alliages qu’au sein de l’alliage AI.
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Figure 5.29 – Précipitation secondaire du carbure NbC pour les différents états micro-
structuraux des alliages AM2-V et AM3-TiW. Imagerie MET en champ clair en conditions
d’orientation AZ <100>.

5.3 Résumé

Les alliages AM2-V et AM3-TiW, dont les compositions ont été choisies sur la

base des résultats de simulations via les logiciels Thermo-Calc et TC-PRISMA, ont

été soumis à des vieillissements à dans une gamme de températures allant de 650 ◦C

à 980 ◦C. L’étude des microstructures vieillies nous a permis de mettre en évidence

l’influence d’un ajout de vanadium (alliage AM2-V) et d’ajouts combinés de titane et

de tungstène (alliage AM3-TiW) sur la précipitation secondaire des carbures M23C6

et NbC au sein des alliages HP.

Les effets d’un ajout de vanadium sur la précipitation secondaire du M23C6 ap-

paraissent fortement influencés par la température de vieillissement. D’une manière

générale, l’ajout du vanadium aux alliages HP entraîne une baisse de la fraction

surfacique apparente du carbure secondaire M23C6.

A 750 ◦C, sa présence au sein de la matrice entraîne un affinement et une densifi-

cation notables de la précipitation du M23C6. Cet effet, bénéfique en termes de résis-

tance au mouvement des dislocations, n’est cependant pas observé aux températures

supérieures (850 ◦C et 980 ◦C), la population du M23C6 secondaire y apparaissant

globalement plus clairsemée et très hétérogène en termes de taille de précipités. Le

vanadium participe également à la précipitation secondaire du carbure NbC, au sein
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duquel il est incorporé en faible quantité. Sa présence dans l’austénite entraîne l’af-

finement des carbures de niobium secondaires par rapport à l’alliage de composition

standard, et ce dans tous les états étudiés.

L’étude de l’alliage contenant du titane et du tungstène a révélé une précipi-

tation secondaire du M23C6 moins abondante dans tous les états vieillis considérés.

Elle est caractérisée, à basse température, par un nombre de précipités nettement

plus élevé, et de ce fait bien plus fins, qu’au sein de l’alliage de composition standard.

A plus haute température, bien que la différence soit moins marquée, en particulier

en termes de densité surfacique de particules, la précipitation secondaire reste glo-

balement plus fine.

Les deux nouveaux alliages sont donc caractérisés par une fraction surfacique du

M23C6 secondaire plus faible que les alliages AI et AM1. La teneur en carbone étant

identique au sein des trois alliages, ce résultat suggère que la précipitation secondaire

du carbure NbC a, en contrepartie, vraisemblablement été favorisée par les ajouts

de vanadium et de titane/tungstène, comme le prévoyaient les simulations réalisées

en amont. Les observations au MET ont montré que la taille moyenne des précipités

de NbC au sein des alliages AM2-V et AM3-TiW n’est supérieure à celle mesurée

au sein de l’alliage AM1 dans aucun des états microstructuraux étudiés. Ainsi, si la

fraction du carbure NbC est effectivement plus élevée au sein de ces deux alliages,

cela résulte principalement d’une augmentation du nombre de précipités. Les ajouts

de titane/tungstène et de vanadium n’impactent donc pas la précipitation du NbC

en termes de taille de précipités, mais entraînent plutôt sa densification, en accord

avec les simulations réalisées via les logiciels Thermo-Calc et TC-PRISMA.
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La microstructure des alliages HP est optimisée pour résister aux mécanismes de

fluage. Au sein des stations industrielles de vaporeformage, ces alliages constituent

les tubes réactionnels, exposés à des températures comprises entre 700 ◦C et 1000 ◦C

et soumis à des pressions gazeuses internes pouvant atteindre 4 à 5 MPa.

D’une part, la composition chimique particulière des tubes et le procédé de cou-

lée centrifuge par lequel ils sont élaborés permettent la formation d’une macro-

structure constituée de grains colonnaires millimétriques et d’un réseau de carbures

primaires micrométriques aux espaces inter-dendritiques. Cette structure brute de

coulée confère au matériau une bonne résistance au fluage diffusionnel.

D’autre part, la précipitation secondaire intervenant en cours de service consé-

cutivement à la transformation des carbures primaires apporte un renforcement

supplémentaire aux tubes contre le fluage par mouvement des dislocations. Dans

la gamme de températures considérée, les carbures primaires de chrome M7C3 se

transforment en M23C6, entraînant ainsi un important relargage de carbone dans la

matrice. Il en résulte la précipitation simultanée de deux populations de carbures

secondaires. Le M23C6 précipite de manière homogène dans l’austénite, sous forme

de fins cuboïdes de quelques centaines de nanomètres. Le NbC précipite quant à

lui principalement sur les dislocations, la taille moyenne des particules atteignant

typiquement quelques dizaines de nanomètres. Dans les premiers stades du vieillisse-

ment à haute température, ces précipités constituent une contrainte au mouvement

des dislocations en régime de fluage. Néanmoins, la coalescence du M23C6 affaiblira

lentement la microstructure, et mènera, à terme, à l’endommagement rapide du

matériau.

Notre étude a été consacrée à l’optimisation des caractéristiques de la précipitation

secondaire. Dans l’optique d’en améliorer les propriétés en termes de résistance au

fluage, nous nous sommes concentrés sur deux critères. Le premier consiste en une

densification, et donc en un affinement, de la population du M23C6 secondaire. Ce

carbure précipite en effet de manière abondante dans la matrice, et un nombre

élevé de fins précipités représente autant d’obstacles au mouvement des dislocations.

La seconde idée repose sur le rôle très favorable du NbC : ce dernier est en effet

connu pour sa résistance à la coalescence [39, 40] et constitue, de par son mode de

germination, un ancrage aux dislocations, empêchant ainsi leur mouvement [17, 20,

37].
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Pour atteindre ces objectifs, nous avons considéré l’ajout de nouveaux éléments

à la composition standard des alliages HP. La présence d’éléments carburigènes

influence en effet l’équilibre thermodynamique du système et la cinétique de préci-

pitation des carbures M23C6 et NbC dans l’austénite.

Dans un premier temps, une campagne de simulations a été menée via le logiciel

TC-PRISMA afin d’étudier l’effet de certains éléments d’alliage sur les caractéris-

tiques de la précipitation secondaire.

Sur la base de résultats issus de la littérature [13, 19, 36, 42], nous nous sommes

intéressés à l’influence d’additions combinées de titane et de tungstène, leur présence

dans les alliages HP étant bénéfique contre la formation de la phase G, une phase

néfaste à l’encontre des propriétés mécaniques des tubes. Nos simulations ont révélé

que le titane participait fortement à la précipitation du carbure NbC et que sa

présence dans l’austénite provoquait de ce fait une augmentation de la fraction

volumique de ce carbure, notamment par un nombre de précipités plus important.

En parallèle, la fraction volumique du M23C6 diminue, et sa précipitation apparaît

significativement plus fine et plus dense qu’en l’absence de titane/tungstène dans la

matrice.

Le rôle du vanadium a également été étudié. Bien que n’ayant jamais été incor-

poré aux alliages HP, cet élément carburigène est connu pour sa tendance à former

le carbure de type VC, très semblable au NbC : il était donc susceptible d’influer

sur la précipitation secondaire. Les résultats de nos simulations ont confirmé cette

tendance, la présence du vanadium dans la matrice semblant résulter en une lé-

gère augmentation du nombre de précipités du NbC et de leur taille moyenne, au

détriment du M23C6.

Deux alliages modèles, l’un contenant du vanadium et l’autre des additions de

titane/tungstène, nommés respectivement AM2-V et AM3-TiW, ont été coulés au

laboratoire et vieillis 100 h sans sollicitation mécanique à des températures comprises

entre 650 ◦C et 980 ◦C. Leurs microstructures ont été étudiées et comparées à celle

d’un troisième alliage modèle et d’un alliage industriel, de compositions chimiques

standard, nommés AM1 et AI respectivement.

Les ajouts de vanadium et de titane/tungstène n’entraînent pas de modifications

majeures de la microstructure à l’état brut de coulée. Dans tous les alliages, la ma-

trice austénitique et les carbures M7C3 et NbC constituent les trois phases primaires.

La morphologie du NbC primaire semble néanmoins impactée par la présence du ti-

tane : ce carbure présente en effet un aspect plus massif et plus fragmenté au sein

de l’alliage AM3-TiW. A l’inverse, le carbure M7C3 affiche une morphologie plus
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globulaire dans l’alliage contenant du vanadium.

La caractérisation des microstructures vieillies a mis en évidence une densifica-

tion et un affinement manifestes de la précipitation secondaire du M23C6 dus à la

présence de titane et de tungstène dans l’alliage AM3-TiW. Cet effet est d’autant

plus marqué que la température de vieillissement est faible. A 750 ◦C, le nombre

moyen de particules mesuré dans l’alliage AM3-TiW est presque le double de celui

mesuré dans l’alliage de composition standard, et le côté moyen des précipités y

est bien inférieur (160 nm contre 240 nm pour l’alliage AM1). Ce résultat confirme

les tendances prévues par nos simulations et constitue un élément d’optimisation

microstructurale déterminant contre le mouvement des dislocations en régime de

fluage. Dans tous les états vieillis, la fraction surfacique des précipités du M23C6,

mesurée au sein des ZPS, est plus faible dans l’alliage AM3-TiW. En parallèle, notre

étude de la précipitation secondaire du carbure NbC n’a pas révélé d’augmentation

notable de la taille moyenne des précipités, malgré leur enrichissement important en

titane : il est donc très probable que ces précipités soient plus nombreux grâce à la

présence de cet élément dans la matrice.

La précipitation secondaire du M23C6 semble être plus fortement impactée par la

température en présence de vanadium dans la matrice. A 750 ◦C, les précipités sont

plus fins et légèrement plus nombreux que dans l’alliage AM1. A des températures

supérieures néanmoins, leur densité chute brusquement et devient bien plus faible

qu’au sein des autres alliages. De plus, la taille moyenne des particules augmente

considérablement, et devient très hétérogène à haute température. Dans tous états

vieillis, la fraction surfacique des précipités duM23C6 est inférieure à celle mesurée au

sein de l’alliage AI. La précipitation secondaire du carbure NbC apparaît en revanche

plus fine dans l’alliage AM2-V. La différence avec l’alliage AI est très mince à 750 ◦C

et devient plus importante à 850 ◦C, où la taille moyenne des particules mesurées

est de 41 nm, contre 61 nm pour l’alliage de composition standard. La présence du

vanadium est donc susceptible de favoriser une précipitation abondante du NbC

dans la matrice.

Des essais de fluage devront évidemment être menés afin d’évaluer l’impact des

modifications apportées à la précipitation secondaire du point de vue des propriétés

mécaniques. Les conditions expérimentales posent question, puisque les alliages HP

affichent une durée de vie très longue en milieu industriel. Des essais "accélérés",

à des températures élevées et sous des sollicitations supérieures aux contraintes de

service, sont donc à envisager.
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Abstract :

HP alloys are typically used as steam methane reforming tubes in the petrochemi-

cal industry. During service, they are exposed to temperatures between 700 ◦C and

1000 ◦C under gaz pressure of several MPa. Their as-cast microstructure, together

with fine in-situ secondary precipitation, provide these alloys with an excellent re-

sistance to creep deformation. Nevertheless, after long-time ageing, coarsening of

secondary carbides leads to the weakening of the tubes and therefore to an accele-

rated damaging.

The effects of some alloying elements (V, Ti/W) on secondary precipitation of M23C6

and NbC carbides were investigated through numerical simulations performed with

TC-PRISMA software. On the basis of encouraging results in terms of precipitation

optimization, two model HP-type alloys were cast at the laboratory and aged in the

range of temperatures corresponding to service conditions. As-cast microstructures

were first compared with an industrial "standard" alloy. Then, secondary precipita-

tion were characterized for all the alloys and all ageing temperatures. Microstructu-

ral investigation highlighted the beneficial effect of vanadium and titanium/tungsten

additions on secondary precipitation characteristics.
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Résumé :

Les alliages de type HP constituent un matériau de choix pour l’élaboration des

tubes de vaporeformage et de vapocraquage dans l’industrie pétrochimique. Expo-

sés à des températures comprises entre 700 ◦C et 1000 ◦C sous des pressions gazeuses

de plusieurs MPa, leur microstructure initiale associée à une fine précipitation secon-

daire, intervenant en cours de service, leur confèrent une excellente résistance aux

mécanismes de fluage auxquels ils sont sujets. Néanmoins, à terme, la coalescence

des précipités conduit à la dégradation rapide des tubes.

Les effets de certains éléments d’alliages (V, Ti/W) sur la précipitation secondaire

des carbures M23C6 et NbC ont été étudiés au travers de simulations via le logiciel

TC-PRISMA. Sur la base de résultats prometteurs en termes d’optimisation des ca-

ractéristiques de la précipitation, deux alliages modèles ont été coulés au laboratoire

et soumis à divers vieillissements dans la gamme de température correspondant aux

conditions de service. Les microstructures de ces alliages ont d’abord été comparées

à celle d’un alliage HP industriel de composition standard à l’état brut de coulée. La

précipitation secondaire a par la suite été caractérisée au sein des trois alliages dans

les différents états vieillis. Les investigations microstructurales ont permis de mettre

en avant certains effets bénéfiques d’un ajout de vanadium et d’ajouts combinés de

titane et de tungstène sur les caractéristiques de la précipitation secondaire.


