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Introduction

Introduction

Les alliages de type HP sont des alliages austénitiques de composition 35Ni-25Cr-
0.4C-Fe avec des additions de silicium, de manganése ainsi que d’éléments fort carburigénes
tels que le niobium et le titane. Grace a leur résistance au fluage et a la corrosion, ils sont
devenus les alliages utilisés dans les tubes de reformage pour la production d’hydrogéne. Les
tubes sont mis en service a des températures typiquement supérieures a 850°C sous des
pressions de 10 MPa et dans leur état coulé. Dans ces conditions, leur microstructure évolue
en subissant des transformations de phases, y compris la précipitation secondaire. La vie
escomptée des tubes est d’environ onze ans. Compte tenu du colt de ces alliages, la
prolongation de la durée de service des tubes constitue un enjeu économique majeur.

Les propriétés mécaniques des alliages HP dépendent de leur état de microstructure.
Les grains de taille millimétrique sont constitués de dendrites. A 1’échelle plus fine, un réseau
de carbures primaires est observé aux limites des cellules dendritiques. La microstructure de
1’état coulé ainsi définie s’enrichit en une précipitation secondaire durant le service des tubes.
La nature des phases précipitées et ses caractéristiques telles que la morphologie, la taille, la
fraction et la répartition déciderons de leur role renforg¢ant I’alliage.

L’objectif de cette étude consiste a proposer une optimisation de la microstructure
d’un alliage HP conduisant a une amélioration de son comportement en fluage et ainsi, a un
prolongement de sa durée de vie en service. Il s’agit d’un tube en acier alli¢ HP d’une
composition chimique donnée, mis en forme par coulée centrifuge. De ce fait, une
optimisation de la microstructure de I’alliage au niveau de la précipitation secondaire s’est
naturellement imposée. Une telle modification peut étre réalisée par le biais d’un traitement
thermique.

Ainsi, nos travaux se sont orientés vers une compréhension de I’influence des
parameétres microstructuraux sur le comportement en fluage des alliages HP. Dans cette
optique, quelques caractéristiques de deux alliages appartenant a cette série, nommés « C » et
«U», le premier possédant une meilleure résistance au fluage que le second, seront
comparés. Dans la microstructure de ’alliage « C », la cinétique de précipitation secondaire
sera étudiée dans une vaste gamme de températures. Une comparaison de ces états
microstructuraux nous permettra de proposer une optimisation microstructurale conditionnant
les transformations de phases survenant a la température de service des tubes. L’efficacité de

telles modifications microstructurales sera testée en conditions de fluage.
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Introduction

Le manuscrit présent se divise en sept chapitres.

Le Chapitre | sera consacré a une étude bibliographique. Dans un premier temps, il
rappellera les notions de base telles que le fluage et la précipitation secondaire. Ensuite, il
introduira les alliages HP et synthétisera les connaissances sur leur évolution microstructurale
en conditions de service. La variété des phases secondaires pouvant apparaitre dans le
systeme considéré sera présentée. En particulier, nous nous intéresserons aux mecanismes de
précipitation du M,3Cg dans les aciers austénitiques.

Le Chapitre Il présentera brievement les deux alliages analysés, ainsi que les
méthodes expérimentales utilisées lors cette étude.

Les Chapitres 111, 1V et V seront consacrés a 1’étude microstructurale de 1’alliage
« C ». Dans le Chapitre 11, son état initial sera caractérisé. L’accent sera mis sur I’analyse des
phases en présence. Le Chapitre IV présentera 1’effet de la température et du temps sur la
cinétique de précipitation des phases en vieillissement. La distribution et la taille des
précipités secondaires seront comparées dans différents états microstructuraux a 1’échelle du
MEB. Une analyse approfondie au MET permettra de verifier la nature des phases fines en
présence. Dans le Chapitre V, nous proposerons des conditions de prétraitements thermiques.
Nous discuterons également de leurs effets sur 1’évolution microstructurale a la température
de service et sur le comportement en fluage.

Le Chapitre VI sera consacré a la modélisation de la cinétique de précipitation
secondaire, réalisée a 1’aide du logiciel PRISMA. Apres une bréve présentation du logiciel,
nous justifierons le choix des paramétres nécessaires pour effectuer les simulations. Ensuite,
nous présenterons les résultats des simulations de la cinétique de précipitation secondaire des
carbures M,3Cg et NbC dans 1’austénite via PRISMA. Enfin, nous discuterons de 1’effet de la
température sur la cinétique de précipitation secondaire.

Finalement, dans le Chapitre VII, nous confronterons 1’alliage étudié a un autre
alliage de type HP. Nous comparerons les microstructures coulées de ces alliages, ce qui nous
apportera quelques éléments de réponses sur I’importance du processus de la fabrication des
tubes. Ce chapitre consistera donc en une discussion des voies possibles d’amélioration des
alliages HP.

Les conclusions et les perceptives de ce travail se dégageront a la fin de ce manuscrit.
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Chapitre I Etat de [’art

Chapitre | Etat de I’art

I.1 Rappels: Notions de base

1.1.1 Mécanismes de fluage

Le fluage est un phénoméne désignant la déformation a faible vitesse, & <10°s™, d’un
matériau sous sollicitation d’une contrainte de valeur inférieure a sa limite d’élasticité. La
température minimale pour activer le fluage se situe vers 0.4T;, T; étant la température absolue
de fusion du matériau. La déformation est de nature viscoplastique et dépend du temps de
sollicitation. La réponse du matériau a la contrainte appliquée dépend de deux phénomeénes
intervenant : 1’écrouissage et la restauration. Une courbe de fluage, représentant la

déformation en fonction du temps est donnée sur la Fig. 1.1.

(b)

t

Fig. 1.1 Courbe de fluage représentant : a. déformation, b. vitesse de déformation en fonction du temps [Bén84].

Selon cette courbe de fluage, trois stades peuvent étre distingués :

1. le fluage primaire (ou transitoire) pendant lequel la vitesse de déformation diminue
avec le temps. Ce phénomene correspond a une augmentation de la résistance du
matériau : le mécanisme d’écrouissage prédomine, des sous-structures des dislocations
se forment ;

2. le fluage secondaire pendant lequel la vitesse de déformation est constante et faible :
les processus de restauration de la microstructure et d’écrouissage s’équilibrent

dynamiquement ;
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Chapitre I Etat de [’art

3. le fluage tertiaire (ou accéléré) pendant lequel la vitesse de déformation croit jusqu’a
la rupture. Durant ce stade, des phénomeénes qui rendent le matériau instable comme la
formation des cavités, la fissuration intragranulaire, la précipitation des phases

fragiles, interviennent [Cah83].

La durée de vie d’un matériau dépend du stade de fluage secondaire. D’un point de

vue macroscopique, la vitesse de déformation de fluage secondaire s’exprime par [Moh07] :

és =f(T,o0,&e,m,m,) (1.1)

avec :

T — température,

o — contrainte appliquee,

¢ — déformation,

m, — propriétés diverses comme par exemple le module de cisaillement, G,

m, — facteurs métallurgiques comme la taille de grains, la taille de sous grains et 1’énergie de défauts
d’empilement.

Le taux de déformation en fluage secondaire, a température constante, dépend

fortement de la contrainte selon la loi en puissance de Norton :

RO (1.2)

Pour de faibles contraintes n vaut 1 ; par contre, sa valeur augmente fortement avec la
contrainte pour atteindre une valeur allant de 3 & 5 pour des contraintes intermédiaires
[Gin01], [Owe96]. Pour des contraintes fortes, la vitesse de déformation en fluage devient une
fonction exponentielle de la contrainte. L’exposant n dans la loi de Norton est une indication
quant au mécanisme responsable de fluage. Pour n égal environ a 1, trois mécanismes de
fluage peuvent étre distingués : le fluage diffusion (Nabarro-Herring et Coble), le fluage
Harper-Dorn et le glissement aux joints de grains [Lan00]. Pour n>3, le fluage s’opére grace
au mouvement des dislocations. La vitesse de déformation lors du fluage Nabarro-Herring et
Harper-Dorn dépend linéairement de la contrainte appliquée (n=1). Egalement, 1’énergie
d’activation de fluage dans ce deux cas est de ’ordre de I’énergie d’activation de diffusion
dans la matrice. En revanche, les taux de déformation lors du fluage Harper-Dorn sont
nettement supérieurs a ceux prévus par le fluage Nabarro-Herring. De plus, la vitesse de
déformation dans le cas de fluage Harper-Dorn ne dépend pas de la taille de grains. Le fluage
Harper-Dorn est un mécanisme lié aux dislocations. Cependant, contrairement aux
mécanismes de fluage a de fortes contraintes, la densité de dislocations lors du fluage Harper-

Dorn ne dépend pas de la charge appliquée [Lan00].
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Chapitre I Etat de [’art

A T’échelle microscopique, les mécanismes de la déformation plastique par fluage a
haute température se regroupent en deux grandes classes : le fluage diffusion et le fluage
dislocations. La déformation s’effectue sous sollicitation d’un des mécanismes en fonction de

la température et de la contrainte appliquée (Fig. 1.2).

A
DISLOCATIONS:
-GLISSEMENT
‘3 -MONTEE
§ DIFFUSION:
é -INTERGRANULAIRE (Coble)
-TRANSGRANULAIRE (Nabatro Herring)
® =
T=0.5T; Tempeérature

Fig. 1.2 Représentation schématique des mécanismes de fluage en fonction de la température et de la contrainte.

Pour des contraintes intermédiaires, les régimes de fluage dislocations sont
prépondérants : le glissement et la montée des dislocations. La montée des dislocations
intervient pour des températures plus importantes mais pour des contraintes plus faibles. Pour
de faibles contraintes dominent les régimes de diffusion aux joints de grains (fluage de Coble)
et dans le volume (fluage de Nabarro-Herring). Dans ce qui suit, nous allons présenter les

principaux mécanismes physiques de fluage.

1.1.1.1 Fluage par mouvement des dislocations
Le mouvement des dislocations est le mécanisme principal de déformation plastique

des matériaux cristallins. Les dislocations peuvent se déplacer soit par glissement soit par
montée, ce dernier mécanisme nécessitant 1’activation thermique.

Le glissement est un mode de mouvement des dislocations conservatif puisqu’il
n’exige pas de transport de matiere. En effet, c’est le mécanisme le plus courant a basse
température. Le glissement se produit exclusivement sous des contraintes de cisaillement. Le
passage d’une dislocation a travers le cristal induit une translation élémentaire, égale au
vecteur de Burgers b, de la dislocation. En effet, un tel mouvement n’est possible que dans le
plan atomique contenant ce vecteur.

Les dislocations vis n’ayant pas un plan de glissement unique comme les dislocations
coin, elles peuvent changer de plan de glissement par le glissement dévié. La Fig. 1.3

schématise ce type de mouvement dans une structure cfc dans laquelle, les dislocations
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Chapitre I Etat de [’art

glissent dans les plans compacts {111}. La composante vis de la boucle de dislocation
présentée peut changer de plan de glissement de (111) a (1-11) (Fig. 1.3 c.) et puis revenir sur
un plan paralléle & son plan initial. Un tel mouvement permet aux dislocations d’éviter des

obstacles, comme par exemple, des précipités.

Fig. 1.3 Principe du glissement dévié dans la structure cfc [Don06].

La montée, contrairement au glissement, s’effectue sous des contraintes normales. Ce
mécanisme, nécessitant le transport de la matiére, est activé thermiquement. Selon le sens de
contrainte appliquée, la montée des dislocations peut engendrer I’annihilation ou I’émission
de lacunes. Durant la compression, le demi-plan supplémentaire aura tendance a disparaitre :
la montée des dislocations sera accompagnée d’une consommation de lacunes. En revanche,
la montée des dislocations durant la traction favorisera 1’émission de lacunes. Seules les
dislocations coin sont sujettes a des mouvements de montée.

La vitesse de déformation en fluage dislocation dépend treés fortement de la contrainte
appliquée [Kas04] :

Dbo?®

avec :

D — coefficient d’autodiffusion (m’s™),

b - vecteur de Burgers des dislocations mobiles (m),
¢ - contrainte appliquée (Pa),

k — constante de Boltzmann (1.381x10% JK™),

T — température (K),

G - module de cisaillement (Pa).
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Chapitre I Etat de [’art

1.1.1.2 Fluage par diffusion
Le modele de fluage diffusion est basé sur le concept de transport de matiere par

diffusion sous I’effet d’un champ de contraintes. Dans le modéle de Coble, la diffusion a lieu
principalement au niveau des joints de grains. En revanche, dans le modéle de Nabarro —
Herring, elle concerne tout le volume des grains. Il en résulte que le fluage de Nabarro-
Herring nécessite une température plus élevée que le fluage de Coble. Typiquement, le fluage
de Coble a lieu a des températures en-dessous de 0.7 T [Owe96]. Les deux modéles
considérent le mouvement des lacunes comme étant a lorigine de la déformation
macroscopique. Ces défauts ponctuels se déplacent depuis des joints de grains en traction vers
des joints de grains en compression afin de rétablir une distribution de masse uniforme (Fig.
1.4 a.).

Flux de T
f lacunes Joint dénudé
o
Précipité l
sur le joint
de grains (b)

Fig. 1.4 Effets du fluage diffusion : a. allongement des grains dans la direction de la contrainte de traction, b.

disparition des précipités sur les joints de grains perpendiculaires a la contrainte [Moh07].

Le transfert de lacunes est accompagné par un flux opposé d’atomes. Il en résulte un
allongement des grains sollicités en traction. Afin d’assurer la continuité de la maticre, cette
déformation doit étre accommodée par le glissement des joints de grains. Notons aussi que
dans le cas de la présence de précipités intergranulaires, leur disparition au cours du fluage
sera observée sur les joints perpendiculaires au profit des précipités sur les joints paralléles a

la contrainte (Fig. 1.4 b.).
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La vitesse de déformation stationnaire dans le modéle Nabarro — Herring s’écrit
[Wil07] :

DQo

—— 14
d’kT 9

ENH :ANH

avec :
Ann — constante comprise entre 12 et 40, dépendante de la taille et la morphologie des grains,
Q — volume atomique (m°),
d — taille de grains (m).

La vitesse de déformation stationnaire dans le modele de Coble s’écrit [Wil07] :

6DjQG

kTd® (1.9)

&Co = Abo

avec :
Ac, — constante valant environ 150/x,
& — largeur des joints de grains (m),
D; — coefticient d’autodiffusion dans les joints de grains (m%s™).

Dans les deux cas, la vitesse de deformation dépend de la contrainte appliquée et elle
est inversement proportionnelle a la température. Le fluage de Coble est fortement dépendant

de la taille de grains. Cette derniére traduit la densité de joints de grains.

I.1.2 Précipitation par germination et croissance
La précipitation, principale transformation de phases ayant lieu a 1’état solide, méne a

la naissance d’une nouvelle phase au sein d’un milieu monophasé. Elle met en jeu surtout
deux processus, a savoir la germination et la croissance. Le phénomene de coalescence
n’intervient que par la suite. Le phénomene de précipitation, dans toutes ses étapes, conduit a
une baisse de I’enthalpie libre du systeme :

e la germination mene a I’abaissement de 1’enthalpie libre des phases en présence,

e la coalescence conduit a I’abaissement de leur énergie d’interface.
Cette recherche du minimum énergétique du systéme impose la nécessité de traverser une
barriere énergétique qui joue un rdle significatif notamment pour le processus de la
germination d’une nouvelle phase.

Considérons 1’alliage X représenté sur la Fig. I.5. A la température T, I’alliage est

monophase, constitué de la phase o, une solution solide de B en A. Si cet alliage subit un

refroidissement lent depuis la température T, une réaction de précipitation aura lieu a partir de

-16 -



Chapitre I Etat de [’art

la température T’ puisque la solubilité limite de B dans A diminue avec la température.
L’apparition d’une nouvelle phase £ au sein de la solution solide « est donc constatée :

oa— o+
Le processus de précipitation continue jusqu’a 1’obtention de 1’équilibre du systéme, défini
par la régle du levier. Cependant, en conditions isothermes ou en refroidissement, la cinétique
de transformation peut devenir le facteur contrdlant le phénomeéne si la température est trop

basse.

T —

TD v
A X B

Fig. 1.5 Diagramme d’équilibre d un systéme binaire [Por09].

L’étape initiale de la précipitation appelée la germination comprend la formation,
a partir de la solution solide, des germes stables, riches en soluté, possédant une interface finie
avec la matrice. La force motrice de la germination est la sursaturation de la matrice en
éléments dont la solubilité baisse avec la température. Lors de la germination, cette
sursaturation diminue progressivement au fur et a mesure des germes qui apparaissent. La
germination continue tant que le taux de sursaturation est suffisamment élevé. Cependant, une
fois qu'un germe a atteint sa taille stable, rien ne ’empéchera de croitre et ceci avant que la
germination soit finie. De ce fait, les deux étapes de précipitation, la germination et la
croissance d’une nouvelle phase, sont compétitifs. Une cinétique de la croissance rapide mene
a une baisse de sursaturation en soluté dans la matrice ce qui a pour effet de diminuer la force
motrice pour la germination [Hal2].

La croissance des germes nécessite des phénomeénes de diffusion puisqu’il s’agit de
création d’une nouvelle phase, différente de la matrice en termes de composition chimique.
Les précipités croissent jusqu’a ce que la sursaturation devienne nulle. Au cours de la

croissance, la taille des précipités augmente mais leur nombre reste stable. Ce n’est que lors
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de la coalescence que de grands precipités croissent au déetriment des petits afin de diminuer la
surface totale d’interfaces et ainsi diminuer 1’énergie libre du systéme.

Les propriétés mécaniques des alliages dont la microstructure peut étre modifiee par
les réactions de précipitation dépendent fortement de la forme des précipités et de leur
dispersion. Ces caractéristiques résultent des sites de germination. Les processus de
germination sont principalement classés en deux catégories : la germination homogéne et la
germination hétérogéne. Avant de passer a une bréve description de ces deux modes de

germinations, nous introduirons le terme de cohérence de précipités.

1.1.2.1 Cohérence de précipités
Du point de vue cristallographique, I’interface entre deux phases peut étre cohérente,

semi-cohérente ou incohérente. Deux phases ne peuvent étre cohérentes que si elles possedent
la méme structure cristallographique et s’il existe une continuité des réseaux
cristallographiques de ces phases dans toutes les directions. Il existe deux types d’interfaces
cohérentes. La Fig. 1.6 a. présente I’interface parfaite dont deux phases possedent le paramétre
de maille trés proche et donc I’interface entre elles peut se créer sans désaccord paramétrique.
Ce cas est extrémement rare. Dans la plupart des cas, des interfaces avec un désaccord sont
créées lors des réactions de précipitation. L’interface présentée sur la Fig. 1.6 b. est une
interface cohérente avec un désaccord paramétrique, les paramétres de mailles n’étant pas

identiques. Le desaccord paramétrique ¢ dans un plan cristallographique s’exprime de la

maniére suivante :

_2(a-c)
a+c

5 (1.6)

avec :

a et ¢ —distances réticulaires de deux phases dans le plan considéré.

Le désaccord paramétrique o est a I’origine des distorsions élastiques dans les réseaux des
deux phases. Les interfaces cohérentes sont caractérisées par une énergie libre de surface
relativement faible, c'est-a-dire de 0.001 & 0.2 J/m? [App].
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a.

00000 00O ObeOO 00
06900000 00060000
00000000 00000000
00000000 00000000

s ssshestasss

Fig. 1.6 Interfaces cohérentes : a. sans désaccord paramétrique, b. avec désaccord paramétrique 5 [App].

La Fig. 1.7 a. présente une interface semi-cohérente dont 1’enthalpie y se situe
typiquement entre 0.2 et 0.5 J/m? Dans ce cas, la présence de dislocations
a l’interface est nécessaire afin d’accommoder les distorsions ¢lastiques existantes.
L’interface représentée sur la Fig. 1.7 b. est incohérente, son énergie est la plus élevée,

comprise typiquement entre 0.5 et 1 J/m?® [App].

Fig. 1.7 Interfaces: a. semi-cohérente avec les dislocations d’accommodation, b. incohérente [App].

Du point de vue thermodynamique le cas de I’interface cohérente est le plus favorable.
En effet, la composante de I’enthalpie libre, I’énergie élastique de distorsion des réseaux
dépend de I’écart a la cohérence entre la matrice et le précipité. Ceci privilégie la précipitation
des phases cohérentes avec la matrice, dans un rapport d’orientation qui assure les interfaces
de I’énergie la plus faible. La forme d’un précipité parfaitement cohérent est sphérique. La
forme sphérique est aussi celle pour laquelle le rapport entre la surface et le volume, pour un
volume donné, est minimal. Cependant, la précipitation des phases cohérentes est un cas
relativement rare. En réalité, quelques cas particuliers peuvent se présenter :
e les précipités dont une ou deux faces sont cohérentes avec la matrice prennent la
forme d’aguilles ou de plaquettes,
e les précipités d’une forte anisotropie d’énergie prennent des formes spécifiques. Par
exemple dans la structure cubique, les interfaces (100) sont caractérisées par une

énergie faible, les précipités prennent en effet la forme de cubes.
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La croissance de tels précipités sera plus facile dans la direction dans laquelle 1’écart a la

cohérence est le plus faible.

1.1.2.2 Germination homogeéne
La théorie classique de la germination est basée sur I’évaluation de la stabilité¢ d’un

nouveau germe et des possibilités de sa croissance en fonction de la dimension de ce germe.
Du point de vue thermodynamique, pour que le germe de la nouvelle phase soit stable,

I’enthalpie libre de sa formation doit étre négative. L’enthalpie libre AG, , ;) de formation du

a—f
germe de la phase $ a partir de la phase o comprend trois composantes [Por09] :

a—>f

avec :

AG, — différence des enthalpies libres spécifiques volumiques des phases B (G.) et o (G,%),
Ay — variation d’énergie d’interface o/p,
AGg. — variation d’énergie élastique de distorsion des réseaux.

La composante 4G, de variation d’enthalpie libre spécifique volumique est associée a
la formation de la phase p a partir de la phase a. Sa valeur sera négative lors de la
précipitation de la phase S de la solution sursaturée .

L’énergie d’interface o/ appelée y est issue de la création d’une interface entre la
matrice et le germe. Dans le cas des interfaces cohérentes, elle est trés faible ce qui favorise la
germination homogene des phases cohérentes avec la matrice au detriment des phases
incohérentes, dont 1’enthalpie superficielle est plus forte. La composante de 1’enthalpie libre
de I’interface étant toujours positive, elle freine la transformation des phases.

Le terme de [’énergie élastique de distorsion des réseaux 4G, apparait dans le bilan
d’énergie di au remplacement d’un certain volume de la phase a par un germe de phase .
Cette énergie dépend du volume atomique du soluté, des constantes élastiques des deux
phases et de la morphologie des précipités. Comme 1’énergie d’interface y, la composante 4G,
prendra des valeurs moins élevées dans le cas de cohérents précipités.

Considérons le cas des germes sphériques de rayon r. Le bilan d’enthalpie libre de leur
formation AG,

4 b .
wsp) S €crit

4 2
AG, ) = — (AG, —AG, )+ 4ar y (1.8)

avec :

r — rayon du germe sphérique
A- surface du germe sphérique.
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La Fig. 1.8 montre la variation d’enthalpie libre du systéme en fonction du rayon du germe.

AG

AG* = AG
s
A

G

v

Fig. 1.8 Variation denthalpie libre de création d’un germe sphérique en fonction du rayon r du germe [Por09].

La courbe représentant 1’enthalpie libre de formation d’un germe passe par un maximum qui
correspond a la valeur de rayon critique, r* pour lequel 1’enthalpie libre de formation d’un

germe est maximale. Le rayon critique r* et I’enthalpie libre Ilui correspondant

AG’s’expriment :
- (1.9)
(AG, —AG,)
3
: 167y (1.10)

AG =—
3(AG, - AG,)

En effet, la croissance de tout germe dont le rayon est inférieur au rayon critique serait
accompagnée d’un accroissement de 1’enthalpie libre du systeme. Ceci entrainerait des effets
énergétiqguement défavorables. D’autre part, toute augmentation de volume du germe
supérieure a la taille critique engendre une diminution de 1’enthalpie libre du systéme et rend
sa présence stable. Autrement dit, seules les germes dont le rayon est supérieur au rayon
critique r* seront stables et pourront croitre.

Considérons maintenant les effets possibles de différents facteurs caractérisant les
phases o et f sur les conditions de germination de la phase précipitée  au sein de la matrice
a. Afin de faciliter la germination, il est nécessaire de diminuer la taille critique des germes
r*. Selon I’équation (1.9) celle-ci dépend de trois composantes. L’enthalpie d’interface y et
I’énergie élastique de distorsion des réseaux 4G, dépendent fortement de la cohérence des
phases en question, les deux prenant des valeurs plus faibles dans le cas d’une précipitation

cohérente. L’enthalpie libre spécifique volumique 4G, quant a elle, dépend de la température.
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L’enthalpie libre d’une transformation de précipitation de £ au sein de a a une température T
s’écrit [Bén84] :

AG, =G/ -G =(H;—H,)-T(S,-S,) (1.11)

avec :

H, et Hz — enthalpie des phases a et B respectivement,
S, et Sg —entropie des phases a et  respectivement.
Compte tenu qu’a la température d’équilibre 7" (Fig. 1.5) de la transformation la force motrice

4G, de la transformation est nulle, nous pouvons écrire :

H,-H,
AS:Sﬁ—sfﬁT (1.12)
Tant que la température T est proche de 7” la dépendance de As=sp-S, et Ah=hg-h, de la
température est négligeable. En portant I’expression de A4S dans 1’équation (1.11), nous

obtiendrons :

AG, = AH T AH _AH(T-T) _AH AT (1.13)
T T T

avec :

AT — écart de la température du systeme par rapport a la température d’équilibre.

Enfin, en intégrant AG, dans I’équation (1.9) et en négligeant 4G, nous aboutissons a la

relation :
o 2T (1.14)
AH - AT

Il s’ensuit que plus 1’écart AT de la température du systeme par rapport a la température
d’équilibre est grand, plus la taille critique du germe diminue. De ce fait, la probabilité de
germination s’accroit. A la température d’équilibre 7 1’écart de température est nul et donc,

selon 1’équation (1.14), la valeur de r* croit a I’infini et aucune germination n’est possible.
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1.1.2.3 Germination hétérogéne
Selon la théorie classique de germination, des germes d’une nouvelle phase peuvent

apparaitre dans tout le volume de la phase initiale sous condition que celle-ci soit parfaitement
homogene. En réalité, le réseau d’une solution solide est perturbé par la présence des
discontinuités dans la structure cristalline, tels que les amas de défauts ponctuels, les joints de
grains, les lignes de dislocations, les défauts d’empilement, les inclusions et les surfaces
libres. Ces imperfections servent de sites préférentiels de germination hétérogene. La
variation d’enthalpie libre liée a la formation de germes hétérogenes s’écrit :

AG, 5 =-V(AG, — AG,)+ Ay — NAG, (1.15)

avec :
AGyq - énergie défaut cristallin qui sert de site de germination,

N — nombre de sites de la germination hétérogéne.

Ainsi, la germination hétérogene est énergétiquement favorable grace a la diminution de la
barri¢re d’activation de la transformation. La germination hétérogene peut se produire sur les

défauts cristallins tels que les joints de grains et les lignes de dislocations.

1.1.2.3.a Germination hétérogéne aux joints des grains
La forme optimale d’un germe créé au joint de grains, donc celle qui conduit a

I’énergie d’interface minimale, est une capsule présentée sur la Fig. 1.9.

Fig. 1.9 Forme optimale d’un germe créé sur un joint de grains [App].
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L’enthalpie libre d’un tel germe peut s’écrire [Por09] :

AG=-VAG, + A7 = Aso? aa (1.16)

avec :
Agp et Ay, - aire de Iinterface o/ et de ’interface o/, respectivement,
Yap - énergie d’interface a/B,
Yae — gain énergétique lié a la disparition d’une portion du joint de grains grace a la présence d’un
précipité.
La loi de Young permet d’obtenir 1’expression de 1’angle de contact statique d’une particule

dans un joint de grains :
cos@=y,,12y,, (1.17)

Pour la méme valeur de rayon critique r*, le gain d’énergie de la précipitation hétérogéne par
rapport a la précipitation homogéne dépend de valeurs de barriéres énergétiques de deux
modes de précipitation. L’équation (1.10) donne la valeur de 4G * de germination homogene.
Afin d’en déduire I’équation pour AG* dans le cas de germination hétérogene, il est
nécessaire d’intégrer 1’équation (1.9) pour r* dans I’équation du volume d’un précipité en

forme d’une capsule (Fig. 1.9) :

V = (2+cos¢9):§1—cost9)2 (1.18)
3
v :”[ 2yJ (2 +cos 0)(1— cos 0)° (1.19)
Ag, 8
3 2
AG,," = 16727/2 (2 +cos O)(L-cos O) (1.20)
3Agy 4
AGret _ VEet = 5(0) (1.21)
AGhom hom

Le facteur de forme du précipité S(0) s’écrit [Por09] :

5(0) =%(2+cos®)(l—cos®)2 (1.22)
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Il en resulte que le gain énergétique li¢ a la précipitation intergranulaire dépend de ’angle 6
donc de la forme du précipité résultant du « mouillage » entre celui-ci et la surface. Par

exemple :

*

o pour6=90° AG,, =AG

hom

*

=0.1AG,

het — hom

e pour 0=45° AG

*

e pour 0=10° AG:Et = 3*1074AGh0m.
Dans le cas d’un précipité sphérique le gain d’énergie est nul puisque cos90°=0. La forme
optimale d’un précipité & un joint de grains est une capsule aplatie. Il peut arriver qu’une des
faces d’un germe soit cohérente avec 1’'un des grains. Ceci conduira a une diminution de
I’énergie d’interface y,s.

Outre le facteur thermodynamique favorisant la germination hétérogéne, il faut tenir
compte du fait que la diffusion intergranulaire est beaucoup plus efficace que la diffusion
dans le volume du grain. Ceci permet une migration plus facile des éléments ségrégés vers un
nouveau germe de seconde phase et accélere la cinétique de la germination et la croissance

des précipités aux joints de grains.

1.1.2.2.b Germination hétérogéne sur les dislocations
La présence des dislocations dans la structure cristalline contribue a une déformation

du milieu en créant un champ de contraintes. La présence d’une dislocation de type coin dans
le réseau crée une zone en compression au-dessus de la ligne de dislocation et une zone en
traction en-dessous du défaut (Fig. 1.10). La diminution de I’enthalpie libre dans le cas d’une
germination sur des lignes des dislocations consiste a réduire 1’énergie €lastique de distorsion
des réseaux. La germination d’une phase cohérente dont le volume est plus important que
celui de la matrice sera favorable dans la région en traction et inversement dans le cas de
compression. D’autre part, la composition d’une solution solide peut étre localement modifiée
au voisinage des dislocations. Si la mobilité des atomes est suffisante, le champ de contraintes
autour d’une dislocation provoque la migration des atomes et des lacunes. Des interstitiels
auront tendance a ségréger dans la région en traction. Leur ségrégation sur les lignes de
dislocations est connue sous le nom des atmosphéres de Cottrell [Bén84]. En ce qui concerne
les atomes de substitution, ils peuvent ségréger soit dans la région en compression si leur
rayon ionique est inférieur au rayon ionique d’atomes de la matrice soit dans la région en

traction dans le cas contraire.
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Fig. 1.10 Dislocation coin : C — zone en compression, T — zone en traction.

1.1.2.3 Croissance
L’apparition d’une phase secondaire riche en soluté au sein de la phase mére engendre

un gradient de composition chimique a I’interface entre cette nouvelle phase et la matrice. Au
début de la croissance d’un précipité et tant que sa taille est trés faible, la précipitation est
gérée par le transfert du soluté vers le précipité. La Fig. 1.11 montre la distribution du soluté
lors de la croissance d’un précipité sphérique régi par diffusion du soluté dans la matrice
sursaturée. Durant les stades initial et intermédiaire, la concentration en soluté dans la matrice
n’est pas homogene di a I’appel du soluté vers le précipité. Dés que la précipitation est
achevée, la concentration en soluté dans la matrice s’homogénéise pour devenir uniforme et

prendre la valeur correspondant a 1’état d’équilibre X,,.

Stade iitial Btade intermédiaire Stade final

Fig. 1.11 Croissance d 'un précipité de forme sphérique. X, - concentration initiale en soluté dans la matrice, x;, -
concentration en soluté dans le précipité, X, - concentration en soluté dans la matrice a [’état d’équilibre
[Ben84].

La vitesse de croissance des précipités dans une solution sursaturée dépend de la diffusion du
soluté vers le précipité. La croissance d’un précipité sphérique de rayon r suit la loi

parabolique [Zen49] :
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Xo — X4
Xy — X,

r=+/2Dt

(1.23)

avec :
Xg - concentration initiale en soluté dans la matrice,
Xp - concentration en soluté dans le précipité,

X, - concentration en soluté dans la matrice a 1’état d’équilibre.

Zener [Zen49] a proposé cette expression pour les systemes binaires en assumant que la
concentration en soluté a I’interface matrice/précipité correspond a 1’état d’équilibre et que la
sursaturation est faible. Cette loi s’applique a d’autres cas de précipitation, quelle que soit la

forme des précipités. En particulier, dans ce régime de croissance, 1’augmentation de volume

des aguilles ou d’épaisseur des plaquettes sera proportionnelle a la quantité /2Dt .

1.1.2.4 Coalescence
Lorsque la fraction de précipitation a atteint sa valeur d’équilibre et la sursaturation en

soluté est devenue nulle, la seule force motrice pour I’évolution de la microstructure reste la
diminution de 1’énergie d’interface entre la matrice et la nouvelle phase. En effet, les
particules dont le ratio « surface/volume » est fort, vont se dissoudre au profit de celles pour
lesquelles ce ratio est petit. Le nombre de particules diminuera, mais leur fraction volumique
restera constante puisqu’elle est définie par les conditions d’équilibre thermodynamique.
Ainsi, la forme des précipites changera, ils vont subir une globulisation et au fur et & mesure,
perdront leur cohérence avec la matrice. Ce processus est appelé la coalescence.

La théorie SLW, développée simultanément par Lifshitz et Slyozov et par Wagner,
permet de prédire I’augmentation du rayon de précipité selon 1’équation [Wag05] :
DVﬁCZ Yap )

T (1.24)

RO

avec :

r(t) - rayon moyen,

ro(t) - rayon moyen initial,

D - coefficient de diffusion de soluté dans la matrice,
Vs - volume molaire de la phase f3,

C,. - composition d’équilibre de la phase a,

Yap - €nergie d’interface a/p,

R - constante universelle des gaz parfaits,

T - température,

t — temps.
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1.1.2.5 Zones dénudées
Les défauts cristallins tels que les joints de grains ou d’autres interfaces incohérentes

peuvent constituer des sites de précipitation hétérogéne. La précipitation & un joint de grains
engendre le drainage du soluté de la matrice vers le défaut. En conséquence, les zones
adjacentes au joint de grains s’appauvrissent en soluté de telle sorte que de part et d’autre de
I’interface, des bandes dépourvues de précipités peuvent étre observées. La Fig. .12 présente
un exemple des zones dénudées a proximité d’un joint de grains dans un acier 20Cr32NiNb a
forte teneur en chrome, ayant subi un vieillissement a 760°C durant 35000 h. Dans le cas des
alliages de type HP, la précipitation des carbures de chrome sur les interfaces
interdendritiques lors de la solidification consomme le chrome dans ces endroits. 1l en résulte
un gradient de concentration en chrome & travers une cellule dendritique. Kaya et al. [Kay02]
ont constaté un abaissement local en chrome de quelques pourcents massiques a proximité des
carbures de chrome dans un alliage HK. Au cours du temps lors d’un vieillissement ce
gradient disparait et la concentration en chrome dans la matrice s’équilibre. Ratanamahasakul
et al. [Rat04] rapportent un manque des précipités secondaires di a une faible teneur en

chrome & proximité des anciens carbures de chrome.

Fig. 1.12 Zones dénudées de part et d’autre d’un joint de grains ayant servi de site de précipitation, 760°C
35000h. Acier 20Cr32NiNb. Imagerie MEB [Che04].

Le mécanisme de développement des zones dénudées est a 1’origine d’un cas classique
bien connu : il s’agit de la sensibilisation des aciers inoxydables. La bonne résistance a la
corrosion de ces matériaux est conditionnée par une teneur en chrome élevé, supérieure a
13%. Or, une précipitation du Cry;3Cgs le long des joints de grains peut diminuer
considérablement cette teneur. Si celle-ci est inférieure a la teneur exigée, la tenue a la
corrosion des joints de grains devient insuffisante (Fig. 1.13). Le phénomeéne de précipitation

hétérogéne du Cr,3Cs peut donc déclencher une corrosion intergranulaire.
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Fig. 1.13 Formation des zones dénudées en chrome dans des aciers inoxydables, suite a la précipitation du

M,3Cs sur les joints de grains [Sou].

1.2 Alliages résistants a de hautes températures
Apres avoir rappelé les notions de base de mécanismes de fluage et de théorie

classique de germination, la présentation des alliages HP pour des applications a haute
température va étre effectuée. Dans un premier temps nous présenterons brievement leurs
applications. Ensuite, nous discuterons des éléments de leur microstructure.

Les alliages HP sont les alliages austénitiques a base de fer. La lettre ‘H” désigne les
alliages résistant a de hautes températures (en anglais : Heat Resistant) et ‘P’ la teneur en
nickel puisqu’il existe toute une gamme de ces alliages, s’étendant de HA a HX dont la teneur
en nickel varie progressivement [Ste04]. La composition de base consiste en fer, nickel et
chrome en proportion 38 — 36 — 26 pourcents massiques environ auxquels s’ajoute le carbone
présent en quantité comprise entre 0.35 — 0.75% massiques [Ste04]. Les alliages de type HP

sont utilisés dans 1’industrie pétrochimique pour la fabrication de tubes de reformage.

1.2.1 Conditions de service des tubes de reformage
Les tubes de reformage en acier fortement allié sont fabriqués par coulée centrifuge,

une méthode permettant d’obtenir la microstructure spécifique assurant une bonne tenue au
fluage. Les grains de type colonnaire sont alors orientés dans le sens radial de maniere a
limiter la fraction de joints de grains perpendiculaires a I’axe des contraintes appliquées. La
vitesse de refroidissement lors de la mise en forme d’un tube est trés élevée, il en résulte une
microstructure initiale des tubes ¢loignée de son état d’équilibre. Bien évidemment, en
conditions de service, a température élevée, cette microstructure sera soumise a des
transformations qui I’approcheront de son état d’équilibre.

La principale méthode de production d’hydrogene, appelée le vaporeformage, consiste
en le craquage des hydrocarbures a la vapeur d’eau en présence d’un catalyseur. Le méthane
CH, constitue la matiére premiere qui est utilisée le plus souvent grace au rapport H/C trés

important.
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La production de I’hydrogene nécessite que deux réactions surviennent. La premiére

réaction décrit le vaporeformage proprement dit :

CHg4 + H,0 — 3H, + CO; AH760-=226 kJ mol™

Cette réaction étant endothermique, elle nécessite un apport d’énergie. La deuxiéme réaction,
Iégérement exothermique, consiste en la conversion du monoxyde de carbone :
CO + H,0 — CO, + H, AHz60-=-34.3 kJ mol ™

Le bilan de deux réactions est le suivant [Girl2] :

CH, + 2H,0 — 4H, + CO, AH760-=191.7 kJ mol™*

Le processus méne a I’obtention d’un mélange de 1’hydrogene et du dioxyde de carbone.

La fabrication du gaz s’effectue sous pression de 10 MPa en présence d’un catalyseur
de nickel contenu dans des tubes chauffés extérieurement par radiation, autrement dit dans des
fours tubulaires. Les diamétres intérieurs des tubes communément utilisés vont de 80 a 130
mm, leurs épaisseurs de 10 a 25 mm et les longueurs de 10 a 15 m. La répartition de
températures n’est pas homogéne le long du tube : celle-ci fluctue de 700°C dans la partie
haute & 1000°C dans la partie basse du tube. A I’intérieur, le tube contient un mélange de
CHy, CO, CO; et Hy et a I’extérieur, il est exposé aux produits de combustion oxydants
[Girl2]. Les tubes portant le catalyseur sont disposés verticalement, la circulation du fluide
réactionnel s’effectue du haut vers le bas. Ces conditions de service sont a I’origine d’un état
de contraintes complexes auquel le tube est soumis. Dans les conditions normales d’utilisation
la durée de vie escomptée des tubes est d’environ onze ans. Cependant, la rupture des tubes
survient parfois apres des périodes de service beaucoup plus courtes. L’endommagement est
di principalement au développement de fissures dans la partie basse des tubes dans le sens
longitudinal [Gon99] (Fig. 1.14). Swaminathan et al. [Swa08] ont examiné les tubes rompus
mettant en évidence une déformation a la rupture atteignant quelques pourcents. En effet, les
conditions de service favorisant le fluage et I’instabilité de la microstructure sont responsables

du raccourcissement de vie des tubes.
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Fig. 1.14 Fissures longitudinales dans les tubes de vaporereformage [Garl1]

1.2.2 Composition chimique des alliages HP
Le Tableau 1.1 présente la composition chimique générale de ces alliages. Parmi ces

éléments, le chrome, le silicium, le titane, le niobium et le molybdéne sont alphagenes et le
nickel, le carbone et le manganése sont gammageénes. Une teneur élevée en nickel permet,
dans le systeme Fe-Ni-Cr, de stabiliser la structure austénitique dans toute la gamme de
températures de service. De plus, dans un systéme avec une concentration en nickel aussi

élevée, I’intermétallique fragile o (Fe, Ni, Cr, Mo) n’est plus susceptible d’apparaitre [Ste04].

Fe Ni Cr C Mn Si P S Mo
min 33,00 | 33,00 | 24,00 | 0,35
max 37,00 | 37,00 | 28,00 | 0,75 | 2,00 | 2,00 | 0,04 | 0,04 | 0,50

Tableau 1.1 Composition chimique des alliages HP, % massiques [Ste04]

Le chrome assure la résistance a la corrosion. Il protége le matériau contre 1’oxydation
et la carburisation [Kay02]. Réagissant avec 1’oxygéne, il contribue & la création sur la surface
de TI’alliage d’un film d’oxyde Cr,Oj3 trés fin et inerte [Joo07]. Cependant, en conséquence,
des zones appauvries en chrome du cOté des parois intérieures et extérieures du tube
d’épaisseur approximative de 200um sont observées [V0i09].

Le carbone permet la précipitation des carbures primaires lors de la solidification du
matériau et secondaires au cours du vieillissement. Les premiers sont de type intergranulaire,
les seconds de type intragranulaire ou, parfois, intergranulaire.

Le manganese, comme le nickel, est I’'un des €éléments stabilisant 1’austénite. Dans
certains alliages, il remplace partiellement le nickel en réduisant le co(t du matériau,
cependant cette substitution se fait au détriment de la résistance a la corrosion [Sou01].

Le silicium augmente la résistance a la carburisation [Ken03]. D’autre part le silicium

est le composant du siliciure NigNbgSi7, appelée la phase G. L’influence de cette phase sur

-31-



Chapitre I Etat de [’art

les propriétés mécaniques d’alliages reste un sujet a controverse, cependant de nombreuses
études lui attribuent un réle nocif.

Le molybdéne durcit la solution solide et facilite la précipitation des carbures. D’autre
part, sa présence favorise la précipitation des intermétalliques fragiles tels que la phase o et la
phase de Laves Fe,Mo lors du service [Ste5].

Modifiés dans une grande mesure, les alliages HP peuvent contenir d’autres éléments,
parmi eux les éléments fort carburigénes tels que le niobium, le titane et le vanadium
([Bar91], [Soa92], [AImO3]). Le niobium et le titane sont connus pour leur grande affinité
envers le carbone. En tant que des microadditions (typiquement inférieures a 1%), ils fixent le
carbone sous forme de carbures NbC ou (Nb,Ti)C. L’addition de niobium modifie la
microstructure de I’alliage des 1’étape de la solidification car les carbures de niobium
solidifient avant les carbures de chrome en consommant une part de carbone disponible dans
I’alliage. De ce fait, le niobium modifie fortement la microstructure de 1’alliage puisqu’il
limite la précipitation des carbures de chrome [Sou01].

La nouvelle tendance dans le développement des alliages HP consiste en I’addition des
¢léments de terres rares. L’yttrium, en tant que microaddition, augmente leur résistance au
fluage en fragmentant le réseau de carbures de chrome. En effet, les carbures d’yttrium
solidifiant a des températures plus élevées que les carbures de chrome, fournissent des sites de
germination pour la germination hétérogene ([Nun06], [Nun07]).

1.2.3 Phases secondaires présentes
Aprés la mise en forme des tubes par coulée centrifuge impliquant un refroidissement

trés rapide, la solution solide est sursaturée en des éléments d’alliage. Au cours de service
dans la gamme de températures s’étendant de 700 a 1000°C, la microstructure approche son
¢tat d’équilibre. Son évolution comprend la décomposition de la matrice métastable par des
phénomenes de précipitation secondaire et des transformations des carbures primaires.
Compte tenu de la complexité de composition chimique et des conditions de service
favorisant la diffusion, plusieurs phases secondaires sont susceptibles d’apparaitre dans la
microstructure des alliages de type HP. En effet, la microstructure initiale constituée de la
matrice et des carbures primaires de chrome et de niobium devient trés complexe au cours de
I’exposition de I’alliage a de hautes températures. Les phases le plus souvent observées sont
décrites dans ce qui suit et résumées dans le Tableau 1.2. Dans les carbures dénommés MC,

M-C3 et M53Cs la lettre M désigne 1’ensemble d’atomes métalliques présents dans ces phases.
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|V|7C3
Le carbure de type M;Cj; est principalement un carbure de chrome. Cependant, il peut

contenir de petites quantités de fer et de nickel [Sa092]. Il précipite dans les alliages HP aux
joints de grains et sur les interfaces interdendritiques lors de la solidification rapide en tant
que carbure primaire. Cependant, cette phase n’est pas stable en conditions de service des

tubes : au cours du vieillissement, elle se transforme en M23Cs.

M23Cs

Le carbure M3Cg précipite dans les alliages HP en conditions de service en tant que
phase secondaire ([S0a92], [Iba93], [Rod00], [Shi08], [Lai08], [V0i09], [Bucl2]). Sa
précipitation se produit sur des défauts cristallins tels que les joints de macles mais aussi sur
les lignes de dislocations. Elle contribue a 1’augmentation de la tenue au fluage de 1’alliage en
empéchant le mouvement des dislocations et en limitant la coalescence des carbures primaires
de chrome [Rib02]. L’austénite et le carbure M»3Cs possédant la structure de type cfc, le
M3Cs précipite dans la matrice austénitique dans un rapport d’orientation défini (Tableau
1.2). Grace a une bonne correspondance atomique suivant les plans de type {111} et {110},

les carbures secondaires de M»3Cg sont semi-cohérents avec 1’austénite.

MC

Le carbure de type MC précipite dans les aciers HP stabilisés par 1’addition de
niobium et titane sous forme de NbC et plus rarement, de TiC. Les sites de précipitation sont
nombreux : les dislocations, les fautes d’empilement, les joints de macle et les joints de
grains. Dans toute la gamme de température 1’enthalpie de formation du NbC est plus faible
que I’enthalpie de formation du M»3Cs (Fig. 1.15). En effet, le carbure de type NbC précipite
en premier dans 1’austénite lors de la solidification [Shi08].

Temperature (K)

0 T T 1
900 1100 1300 1500 1700 1900
-50000 .
L4 .
= ot s e e sfeCC, 28
2 -100000 = NbC [29]
2 150000 i e
3 R T Y
. . ] = x
-200000 LT

-250000-

Fig. 1.15 Enthalpie libre de formation des carbures [Nun05].
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Il a été montré [Kir02] que la présence de niobium dans les alliages HP améliore leur
durée de vie en retardant la rupture : pour cet effet la quantité optimale de niobium, dans le
cas des alliages HP, se situe entre 0.8 et 1% massiques. Si ’alliage contient également le
titane, ce carbure va précipiter sous forme (Nb,Ti)C [AImO3]. Piekarski [Pie01] a étudié
I’évolution microstructurale des alliages contenant 30% massiques de nickel et 18 %
massiques de chrome modifiés par I’ajout de Nb / Ti ou Nb + Ti. L’auteur a constaté qu’apres
un vieillissement a 900°C durant 300 h I’alliage contenant 1.75% massiques de niobium et
0.83% de titane a été privé de la précipitation secondaire, le carbone étant consommé
entierement par la précipitation primaire. Cependant, 1’auteur ne donne aucune information
concernant la précipitation des carbures primaires de chrome et leur réle lors du
vieillissement.

Le carbure NbC remplace partiellement les carbures primaires de chrome. La fraction
volumique de NbC ne dépasse pas typiguement 1%, la quantité de niobium étant faible dans
ces alliages. Le carbure de niobium apparait sous forme de fines lamelles, sa morphologie
ressemble a I’écriture chinoise. Il est beaucoup plus fin que les carbures primaires de chrome
de type M;C3 ou MyCs (Fig. 1.16). Par conséquent, la précipitation du NbC procure
I’affinement de la microstructure, le réseau de carbures primaires étant plus fragmenté
([Wen85], [Bar91], [Sa092]). L’effet de la fragmentation est proportionnel a la quantité¢ de
niobium. Les carbures de type NbC sont plus stables dans la gamme de températures de

service que les carbures de chrome ([Sa092], [AImO03]).

Fig. 1.16 Réseau de carbures primaires dans un alliage de type HP : en contraste des électrons rétrodiffusés, les
carbures de niobium apparaissent en blanc et les carbures de chrome apparaissent en noir. Imagerie MEB
[Buc12].

Le carbure NbC peut également précipiter dans la matrice austénitique lors du service

en procurant au matériau une augmentation de sa tenue au fluage, puisqu’il constitue un
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obstacle efficace au mouvement des dislocations [Eco87]. Apres de longues périodes de
service, il est le seul carbure procurant au matériau sa tenue au fluage : en effet, le M23Cs
coalesce facilement et sa taille trop importante lui fait perdre ses propriétés durcissantes
[Penl0].

La précipitation du NbC dans ’austénite n’est que peu étudiée. Ibanez et al. [Iba93]
reportent une fine précipitation du NbC sous forme de cubes, de quelques dizaines de
nanometres dans un alliage de type HP, aprés un vieillissement a 900°C durant 1000 h. Cette
précipitation se produit sur des lignes de dislocations et sur des fautes d’empilement : le choix
de ce mode de germination vient trés probablement des conditions de diffusion de niobium.
L’énergie d’activation de la diffusion de cet élément de substitution sur des dislocations est
plus basse que dans le volume du matériau [Pen10].

Kajiwara et al. Wen-Tai et al. [Wen85] montrent que la précipitation secondaire du
NbC est beaucoup plus résistante a la coalescence durant le vieillissement que la précipitation
du M23Cs. Les précipités du NbC ne dépassent pas 100 nm ; de plus, la présence de titane
augmente la stabilité de la phase précipitée. Kajiwara et al. [KajOol] ont étudié une fine
précipitation du NbC secondaire dans I’austénite dans un alliage 2 mémoire de forme a base
de nickel. La Fig. 1.17 présente la précipitation du NbC entourée de dislocations dans
I’austénite aprés un traitement thermique a 800°C durant 2 h. De taches de diffraction de forte
intensité proviennent de 1’austénite. Les fléches sur le diagramme de diffraction (Fig. 1.17 b.)
indiquent les taches provenant du NbC. Selon les auteurs, les autres taches de diffraction
proviennent de la phase martensitique qui probablement a été créée lors de la préparation des
lames minces et ne présent donc pas d’intérét pour 1’analyse effectué¢e. La Fig. 1.17 c. présente
le schéma de diffraction électronique du NbC dans 1’austénite. Les précipités croissent dans la

relation « cube en cube » avec la matrice :

(001) v || (001) NbC et [100] v || [100] NbC

Notons que le parameétre de maille du NbC et celui de 1’austénite valent 0.447 nm et 0.3604
nm respectivement. Il en résulte un désaccord paramétrique non négligeable entre les deux

phases.
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Fig. 1.17 Etat de précipitation dans un alliage a base de nickel : a. précipités du NbC dans I’austénite ; AZ
[100], b. diagramme de diffraction, c. présentation schématique de la diffraction de I’austénite et du NbC
[Kajo1].

Phase G

La phase G susceptible de précipiter dans le systeme étudié est un siliciure connu sous
la forme de NiigNbgSi7. Ecob et al. [Eco87] I’ont reportée dans I’austénite comme une phase
incohérente [Eco87] tandis que Chen et al. [Che04] ont suggéré un certain rapport
d’orientation entre la phase G et 1’austénite (Tableau 1.2). La formation de la phase G est due
a I’instabilité du carbure NbC au cours du vieillissement, la phase G ne pouvant pas précipiter
directement de la solution solide [Eco87]. En conséquence, il semblerait que c’est le précipité
du NbC qui se transforme en la phase G in situ et cette derniére garde la morphologie du
carbure [S0a92]. Fig. 1.18 montre une particule de carbure primaire de niobium et titane
entourée de la phase G, le carbure primaire n’étant pas entiérement transformé. Le méme
phénomeéne a été observé par Chen et al. [Che04]. Notons aussi que la phase G ne dissout pas
le titane : sa présence dans le carbure NbC inhibe donc la transformation. De plus, 1’addition
du Nb et du Ti contribue a la fragmentation du réseau de carbures primaires [AImO03]. En
conséquence, I’addition du niobium et du titane peut procurer une modification plus bénéfique
que I’addition de niobium seul [Rib02]. Le silicium, quant a lui, accélere la cinétique de la
transformation des carbures NbC : de ce fait, sa teneur optimale se situe entre 1.3 et 1.6%

massiques [Iba93].
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Fig. 1.18 Microstructure d’'un alliage vieilli HPNbTi. Le carbure de type (Nb, Ti)C est entouré de la phase G.
Imagerie MET [AIm03]

La transformation du carbure de niobium peut provoquer une nouvelle précipitation de
carbure de chrome, le carbone étant rejeté du NbC lors de sa transformation en la phase G
([Bar91], [S0a92]). D’autre part, I’instabilité du NbC peut étre associee a la précipitation de la
phase o. En conditions homogenes, la phase ¢ n’est pas susceptible d’apparaitre dans le
systeme dO a une forte teneur en nickel dans les alliages HP, ce qui stabilise la phase
austénitique. Cependant, la phase G contenant une concentration forte en nickel, sa
précipitation engendrerait 1’appauvrissement de 1’austénite en cet élément autour des
particules de G, ce qui, pourrait au final, rendre la matrice instable [Lai04].

Le diagramme TTT présenté sur la Fig. 1.19 regroupe les résultats d’Ibanez et al.
[Iba93] et Soares et al. [S0a92] de vieillissement de trois alliages de type HP. Le nez de
transformation de NbC en la phase G se situe vers 960°C. La cinétique de transformation
s’accroit avec la teneur en silicium dans I’alliage. Ce phénoméne est en accord avec les
observations d’Ecob et al. [Eco87] qui ont étudié I’instabilité du NbC dans un alliage
austénitique de type 20%Cr25Ni0.02%C0.6%Nb. Les auteurs expliquent que la facilité de
transformation NbC — G est due a la ségrégation du silicium et de 1’oxygéne a proximité de

particules du NbC.
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Fig. 1.19 Diagramme TTT de trois alliages de type HP [1ba93].

Phase Z
La phase Z, de composition CrNbN, est un nitrure qui peut apparaitre dans les alliages

pour des applications a haute températures, aprés de longues périodes de vieillissement
[Shi10]. Sourmail et al. [Sou05] ont rapporté la présence de la phase Z sur des lignes de
dislocations (Fig. 1.20) suite a un vieillissement & 750°C durant 200 heures d’un acier NF709.
Selon certains auteurs, cette phase précipite au détriment du MX (M=Nb, X=N, C) [Shi10],

[Sou05]. La phase Z semble plus résistante a la coalescence que le MX [Hal2].

|

Fig. 1.20 Précipitation de la phase Z sur des lignes de dislocations dans un acier NF709 vieilli a 750°C durant
200 heures. Imagerie MET [Sou05].
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Composition Relation d’orientation avec la o
Phase o Structure . Référence
chimique matrice
M=Cr, Fe, Ni - - [Bar91]
Hex. a=0,453nm,
- - [Che04]
M-Cs c=1,401nm
Orth. a=0,453nm,
- - [Lai08]
b=0,699nm, c=1,2211nm
100} M23C 100
) ) {100} M2:Cs || {100} v [Becs7]
<100> M23C5 H <100> Y
001) M3Cs || (001
) ) (001) M23Cs || (001) y [Ter80]
[100] M2sCs || [100] ¥
[Iba93],
M=Cr, Fe, Ni cfc [110] MysCs || [110] y [S0a92],
[AIm03]
M2zC 100) M23Cs || (100
e M=Cr, Ni, Mo, Fe cfc (100) MzsCs || (100) ¥ [Sou01]
[010] M2sCs || [010] ¥
- cfc, a=1,05nm - [Ken03]
- cfc,a=1,111nm - [AImO3]
M=Cr, Ni, Fe, Nb cfc, a=1,056nm [100] M23Cs || [100] ¥ [Che04]
100] M25Cs || [100
M=Cr, Fe, Ni - [100] MsCo | [100T ¥ [J0007]
(200) M3Cs || (200) v
- cfc, a=1,064nm - [Laiog]
100) MC || (100 Wen85
M=Nb cfc, a=0.44nm (100) 1100)y [ ]
[100] MC || [110] y [Buci2]
M=Nb cfc, a=0,447nm - [Sou01]
M=Nb cfc, a=0,411nm - [AImO03]
MC
M=Nb, Ni, Fe, Nb cfc, a=0,44nm - [Che04]
M=Ti cfc, a=0,433nm - [Sou01]
M=Ti cfc, a=0,435nm - [Sou01]
M=Nb, Ti cfc, a=0,437nm - [AImO03]
A168607 A:Ni, B=Nb [EC087],
. cfc, a=1,12nm -
C=Si [AImO03]
- cfc, a=1,13nm - [Iba93]
G phase . ;
Ni, Nb, Si, Fe, Cr cfc, a=1,13nm - [Soa92]
. . [011] G [[[011]y
Nbe(Ni,Fe)s(Si,Cr)7 cfc, a=1,05nm [Che04]
[1-11]1 G| [-1-11]y
MN M=Nb cfc, a=0,439nm - [Sou01]
M=Ti cfc, a=0,424nm - [Sou01]
z CrNbN tétragonale, a=0.3037, c=0.454nm - [Ha12]
austénite - cfc, a=0,359nm - [AImO03]

Tableau 1.2 Phases susceptibles d’apparaitre dans les alliages HP.
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1.2.4 Evolution microstructurale des alliages HP au cours du service
Dans les alliages que nous avons étudiés, la microstructure initiale des tubes consiste

en une matrice entierement austénitique et en deux types de carbures primaires : de type MC
riche en niobium et de type M;Cs riche en chrome ([Bar91], [Iba93], [Sa092], [Joo07],
[LaiO8]). La teneur en carbone dans I’austénite étant trés faible, la précipitation secondaire des
carbures dispersés dans la matrice ne peut pas se produire. Cependant, en conditions de
service, I’instabilit¢é de la microstructure initiale procure ’apparition de deux sources de
carbone :

e majoritaire : elle vient de la transformation M;Cs— M23Cs,

e minoritaire : dissolution de NbC au profit de phase G.
Lors du vieillissement en service des tubes plusieurs types de transformations de phases
peuvent intervenir, ces évolutions auront un réle plus ou moins significatif sur la tenue en
fluage. Par exemple, due a I’instabilité de la microstructure coulée, une fine précipitation
secondaire dans la matrice austénitique se produit dés les premieres heures de service en
conditions de température élevée. Ces fins précipités, bénéfiques pour le comportement en
fluage puisqu’ils bloquent le mouvement des dislocations, subiront au fur et a mesure la
coalescence. Apres des vieillissements trés longs, a ’approche de la fin de vie des matériaux,
une coalescence significative vient de nouveau modifier la structure. La dissolution des
précipités secondaires conduit au grossissement des anciens carbures primaires. Désormais, la
microstructure du tube se retrouvera dans son état proche de 1’équilibre, en perdant sur sa

résistance au fluage.

1.2.4.1 Transformation M;Cz— M»3Cs
A Tétat coulé aucune précipitation intragranulaire n’est observée dans la

microstructure de 1’alliage (Fig. [.21 a.), le carbone contenu dans 1’alliage étant fixé presque
complétement dans les carbures primaires. D’autre part la matrice est riche en éléments
d’alliage. Du fait de I’instabilit¢ du carbure M;C3; a des températures de service (700-
1000°C), il se transforme en My3Cs ; cette transformation a €té observée par de nombreux
auteurs (JWen85], [10a93], [S0a92], [Joo07], [Lai08], [Shi08], [V0i09]).
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Fig. 1.21 Microstructure d’un alliage HPNb. a. da I’état coulé, b. a ’état vieilli a 900°C pendant 1000 h [AIm03]

Cette transformation libere du carbone car le carbure de My3Cg en est moins riche que le
M-Cs. Il en résulte une fine précipitation dans le volume de grains qui se produit au fur et a
mesure de I’arrivée de carbone disponible. Cependant, méme aprés 1000 h a 900°C, cette

précipitation reste fortement hétérogéne (Fig. 1.21 b.).

1.2.4.2 Instabilité du carbure NbC
Les carbures de type NbC sont beaucoup plus stables a la température de service que

les carbures primaires de chrome. Cependant, le risque de leur présence est lié a leur réle dans
la formation de la phase G. Certains auteurs signalent 1’instabilité du carbure NbC due a des
traitements & 900 et 1000°C durant 1000 h ([1ba93], [Soa92], [Rib02]).

1.2.4.3 Etat d’équilibre de la microstructure
La microstructure des tubes, initialement métastable, évolue tout au long de service en

s’approchant de son état d’équilibre. L’évolution comprend la transformation des phases
présentes a 1’état coulé, la précipitation secondaire en résultante et sa coalescence. Le May et
al. [May95] ont décrit ces étapes de I’évolution microstructurale des alliages utilisés pour la
fabrication des tubes de reformage en fonction de la température. Cependant, tous les
phénomeénes mentionnés peuvent avoir lieu dans toute la gamme de températures de service,
c'est-a-dire entre 700 et 1000°C. Par contre, c’est la cinétique de ces transformations qui sera
tres fortement influencée par la température.

Kenik et al. [Ken03] ont étudié¢ la microstructure d’un tube ayant travaillé¢ dans les
températures 927-1066°C pendant presque 12 ans sans que la rupture se produise. Cette
microstructure n’est constituée que d’un réseau continu des précipités intergranulaires et
interdendritiques. La précipitation secondaire qui se produit due a I’instabilité des carbures
primaires pour des temps courts de vieillissement tend a disparaitre vers la fin de service. En

effet, & cette étape, seulement trois phases sont présentes dans 1’alliage (Fig. 1.22 a). La phase
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M est le carbure de type M,3Cs riche en chrome, fer et nickel, E est une phase riche en
silicium, niobium, chrome, nickel et fer étant probablement la phase G et N est le carbure de
niobium. Dans I’étude de Kenik, les observations au MET ont confirmé 1’absence de
précipitation secondaire dans la matrice. En fin de service, les précipités secondaires tendent a

disparaitre a cause de la recherche du systeme de son minimum énergetique.

Fig. 1.22 Microstructure d’un alliage de type HP aprés le service dans la gamme de températures 927-1066°C
durant environ 12 ans, a. réseau de carbures intergranulaires, b. phases présentes ; imagerie MEB [Ken03].

1.2.5 Comportement en fluage
Les conditions de service de tubes telles que les températures élevées, les contraintes

faibles (de I’ordre d’une dizaine de MPa) et de longues périodes de travail favorisent le
fluage. Ce phénomeéne est responsable de I’endommagement, souvent prématuré, des tubes.
Les deux mécanismes de fluage qui peuvent intervenir dans les conditions de service sont le
fluage diffusion et le fluage dislocation. Les éléments de la microstructure des alliages HP tels
que la taille et la morphologie de grains, le réseau de carbures primaires et la finesse et la
distribution de la précipitation secondaire, jouent un réle important en vue de leur résistance

au fluage.

1.2.5.1 Développement des fissures
L’analyse des microstructures des tubes rompus permet d’établir le lien entre I’état de

la microstructure et le comportement en service du matériau. La formation de fissures se fait
sur de différents éléments de la microstructure ; cependant, les interfaces interdendritiques et
les joints de grains, « décorés » de carbures, restent des sites majoritaires de fissuration (Fig.
1.23) ([V0i09], [Swa08], [Alv10]).
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d’interface entre la matrice et les carbures, imagerie MEB [Swa08].

La Fig. 1.24 montre la microstructure de deux alliages ayant travaillés a des
températures élevées pour des périodes longues. Il est a noter que ces microstructures ne
proviennent pas de tubes rompus. On y observe des phases massives, ayant subi la
coalescence. De nombreuses fissures sont présentes dans le M»3Cs (Fig. 1.24 a.) mais aussi
dans la phase G (Fig. 1.24 b.). La fragilisation de la phase G a été également rapportée par
d’autres auteurs [Alv10]. Par contre, Ribeiro et al. [Rib02] ont montré la présence des cavités
de fluage aussi bien sur les interfaces matrice/phase G que sur matrice/carbure M,3Cs.

Fig. 1.24 Microstructure vieillie de deux alliages : a. alliage HP50Nb, 105000 h de service, b. alliage 20-32Nb,

130000 h de service; microfissures dans le carbure (a.) et dans la phase riche en Ni, Nb, Si (b.) [Shi08].

1.2.5.2 Essais de fluage
Voicu et al. [V0i09] ont étudié le comportement en fluage de deux alliages de type

HP. La macrostructure de ces alliages a travers le tube est présentée sur la Fig. 1.25. Notons
que la microstructure du tube « A » est constituée en majorité de grains de type colonnaire.
Cependant des grains de type équiaxe sont observées sur un tiers de 1‘épaisseur du tube. En
revanche, la macrostructure du tube « B » est constituée exclusivement de grains colonnaires.

En ce qui concerne le prélevement des éprouvettes pour des essais mécaniques, dans les deux
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cas, elles ont été découpées dans la zone de grains colonnaires. La section des éprouvettes de
8 mm? a permis aux auteurs d’étudier un volume représentatif du matériau de la zone de
grains colonnaires. Due a la méthode de prélévement des éprouvettes lors d’un essai de
fluage, la contrainte appliquée est perpendiculaire aux joints de grains. En revanche, en
conditions reelles de service des tubes, la contrainte radiale issue de la circulation des gaz a
I’intérieur des tubes est parall¢le a la plupart de joints de grains. Malheureusement, ce sont les
dimensions de tubes de reformage inférieures par rapport aux éprouvettes de fluage qui

imposent cette méthode de découpe des éprouvettes.

Fig. 1.25 Macrostructures de deux tubes étudiés [V0i09].

Les essais de fluage ont été effectués a 980 et 1050°C sous charge de 20, 30, 40 et
50 MPa. Les auteurs ont constaté qu’en-dessous d’une contrainte de 30 MPa, le matériau
montre un comportement viscoplastique tandis qu’au-dessus de cette valeur, sa deformation
plastique et la localisation de la déformation sont observées. Dans les deux alliages, des
fissures se sont développées suivant le réseau d’anciens carbures primaires et plus
précisément, le long des interfaces matrice/carbure. En présentant les résultats de fluage sur
un diagramme de type Norton, de la vitesse minimale de fluage en fonction de la charge, les
auteurs ont obtenu la valeur du coefficient de Norton n=9 ce qui indique que le mécanisme de
fluage était le fluage dislocations. La Fig. 1.26 présente les résultats des essais de fluage des
alliages HP provenant de trois études. Les résultats de Voicu et al. [V0i09] sont en bon accord
avec les résultats de Wu et al. [Wu00] effectués sous des contraintes élevéees. Les données a
faible niveau de contrainte ne sont pas nombreuses dans la littérature. Muralidharan et al. ont
testé en fluage une gamme d’alliages HP sous des contraintes allant de 6.9 a 27.6MPa
correspondant mieux au niveau de contraintes que les tubes de reformage subissent en service.
Le regroupement des données présentées sur la Fig. 1.26 en fonction du niveau de contrainte

(6>17 MPa o<17MPa) permet de constater un léger changement de pente. Cependant, la
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quantité¢ de données pour les alliages HP n’est pas suffisante pour déterminer le niveau de

contrainte pour lequel le changement de mécanisme survient.
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Fig. 1.26 Présentation des résultats de fluage des HP sur un diagramme de Larson-Miller [Mur06], [Swa08],

1.2.5.3 Réle de la phase G
L’influence de la phase G sur les propriétés mécaniques reste toujours un sujet a

[\V0i09], [Wu00].

controverse. Ecob et al. [Eco87] ont constaté que lors d’un essai de fluage d’un alliage HP

(20Cr25Ni0.02C0.6nb0.6Si), celui-ci subissait un adoucissement au fur et a mesure que le

NbC se transformait en la phase G : cela peut suggérer que la phase G soit déformable. En ce

qui concerne le NbC, il procure un renforcement au matériau.

Soares et al. [S0a92] ont testé quatre alliages de type HP, dont trois contenaient du

niobium en quantités différentes (Tableau [.3). Ils ont étudi¢ I'influence de 1’¢tat de

précipitation sur le comportement en fluage. Pour leur étude, les échantillons de chaque

alliage ont subi des traitements thermiques dans une gamme de températures 700-1100°C

durant 1000 h. Les états vieillis et les états coulés de tous les alliages ont été testés en fluage.
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Composition chimique, % massiques
Alliage C Ni Cr Mn Si Nb
0,43 32,6 26 0,92 1,81 -
B 0,43 33,8 24,3 1,11 1,71 0,69
C 0,39 334 22,3 1,11 1,8 1,23
D 0,39 32,6 20,4 0,97 1,63 1,97

Tableau 1.3 Composition chimiques des alliages étudiés [Soa92].

Les essais de fluage ont été effectues a 925°C sous une contrainte de 45MPa. Notons
qu’une telle valeur dépasse largement le niveau de contraintes que les tubes subissent en
service, celles-ci étant typiquement de 1’ordre de quelques MPa [V0i09].

Les microstructures initiales des alliages, outre la phase austénitique, ont été
constituées des phases suivantes :

o alliage A : uniqguement du carbure M;Cs,

o alliages B et C : du M;Cj3 et du NbC

e alliage D : du M23Cs et du NbC.
Lors des vieillissements les carbures primaires M;C3 se sont transformés en M»3Cs et une fine
précipitation secondaire du M23Cg a été observée. La Fig. 1.27 présente les résultats des essais

de fluage : le temps a rupture et la vitesse de déformation a 1’étape de fluage secondaire.
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Fig. 1.27 Résultats des essais de fluage, a. temps a rupture, b. vitesse de déformation [S0a92].

Notons d’abord que dans tous les cas, 1’alliage A, sans niobium, présente la moins
bonne résistance au fluage. Durant des vieillissements a 700 et 900°C, la phase G remplace le
carbure NbC. A 1100°C, le carbure NbC est stable. Sur la base de ces résultats, les auteurs

concluent que la phase G n’est pas forcément une phase nocive, les échantillons vieillis a
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1100°C etant moins resistants au fluage que les échantillons vieillis a 700 et 900°C.
Cependant, les microstructures vieillies @ 1100°C doivent subir une coalescence intense des
phases secondaires d’ou vient probablement leur mauvais comportement en fluage. En
revanche, les échantillons vieillis a 700°C sont caractérises par une fine précipitation du
M23Cs et du NbC ce qui augmente leur résistance au fluage.

Ribeiro et al. [Rib02] ont ¢tudié I’influence de titane sur la résistance au fluage des
alliages HP en comparant le comportement en fluage de deux alliages HP-Nb et HP-NbTi
(Tableau 1.4). Un gain important de la durée de vie est observé dans le cas de I’alliage modifié

simultanément par le niobium et le titane, le titane retarde la transformation du NbC en la

phase G.
Alliage HP-Nb | HP-NbTi
Température (°C) 900 900
Contrainte (MPa) 50 50
Temps a la rupture (min) 68 498

Tableau 1.4 Influence du titane sur le temps a la rupture en fluage. Comparaison de deux alliages HP-Nb et HP-
NbTi [Rib02].

1.3 Précipitation du M»3Cg dans les aciers austénitiques
Le carbure de type M,3Cg est le carbure principal des aciers austénitiques. Il précipite

facilement méme en présence d’autres ¢léments fortement carburigénes, tels que le niobium
ou le titane. A part le chrome, ce carbure peut dissoudre le fer, le nickel et le molybdéne
[SouO1]. II croit dans I’austénite avec un rapport d’orientation précis (Tableau 1.2),
typiquement :
[100]y || [100]M235Cs.

Il précipite facilement de maniére hétérogéne sur les défauts cristallins. La précipitation de
M23Ce a €té étudiée par de nombreux auteurs ([Bec67], [Ter80], [Sas97], [Sas99], [Sin74],
[Sou05]) (Tableau L.5). La plupart d’entre eux constatent que la précipitation du M23Cgs est
fortement favorisée méme par une faible déformation plastique, grace a la création des défauts
cristallins. Le M3Cq est parfois observé en relation avec d’autres particules qui n’ont pas été
dissoutes lors de la mise en solution. Typiquement, il s’agit des carbures NbC [Sas97] et des
nitrures NbN [Sou95] qui se forment a une température plus élevée que le My3Cq. L’interface
entre les particules de NbC et la matrice est probablement semi-cohérente ; elle peut donc
servir de site de précipitation €énergétiquement avantageux. D’aprés Sasmal, ce type de

précipités se forme sur les plans {110} de la matrice, les interfaces étant de type {111}.
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Matériau Composition Mise en Revenu Type de Réf.
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Tableau 1.5 Précipitation du M,3Cg dans les aciers austénitiques

Dans ce qui suit, nous nous intéressons aux sites de germination des précipités du

M23Cs sur les défauts cristallins d’ordre 2, 1 et 0 ainsi qu’a leur morphologie.

1.3.1 Sites de précipitation du My3Cs
La précipitation du M,3Cs est observée sur tous les types de défauts cristallins, tels

que : les joints des grains, les joints de macles incohérents et cohérents et les dislocations

isolées. La morphologie de précipités dépend de leurs sites de germination.

1.3.1.1 Précipitation sur les défauts d’ordre 2

1.3.1.1.a Précipitation aux joints de grains
Ce type de précipitation du M»3Cs semble étre le plus énergétiquement favorable

puisque le M,3Cg apparait dans un premier temps aux joints de grains. Sourmail et al. [Sou05]
ont observé la précipitation du Mj3Cs aux joints de grains dans 1’acier NF709 aprés un
traitement a 750°C durant 100 h. La morphologie de ces carbures est globulaire, avec une
taille moyenne de 200 a 500 nm (Fig. 1.28 a.).
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Fig. 1.28 Précipitation du M»3Cq : a. a un joint de grains, b. a un joint de macle incohérente. Imagerie MET
[Sou05].

1.3.1.1.b Précipitation aux joints de macles incohérents
Plusieurs auteurs ([Bec67], [Ter80], [Sou05]) montrent une précipitation du M,3Cs aux

joints de macles incohérentes dans des aciers austénitiques (Tableau 1.5). Ces précipités
prennent la forme de lattes qui croissent perpendiculairement au joint (Fig. 1.28 b.).

Beckitt et Clarck [Bec67] ont proposé un mécanisme de précipitation du M,3Cs aux
joints de macles incohérentes en s’appuyant sur 1’existence des dislocations de Shockley et de
fautes d’empilement dans I’interface. En effet, dans la structure cfc, les dislocations glissiles
peuvent se dissocier selon le modéle de Shockley :

a/2 <110>— a/6 <112> + a/6 <211>
Les lattes dont la germination s’effectue sur le joint de macle croissent dans 1’austénite, leurs
larges interfaces étant de type {111}. Les dislocations sortent probablement du joint et se
déplacent dans la matrice grace aux contraintes provoquées par la précipitation dans le joint,
tout en restant le site de germination de nouveaux précipités. La croissance des lattes a
I’intérieur de grain est conditionnée par la présence des contraintes ([Bec67], [Ter80]).

Un modele alternatif de précipitation des lattes dans des joints de grains a été proposé
par Sasmal [Sas99]. Selon cet auteur, ce type de précipitation s’opere grace a la présence d’un

champ de contraintes résiduelles, introduites lors de la trempe, en présence de lacunes.

1.3.1.1.c Précipitation aux joints de macles cohérents
La précipitation du M,3Cs aux joints de macles cohérentes est observée moins souvent

que la précipitation aux joints de macles incohérentes. Ceci n’est pas a priori surprenant vu la
faible énergie de ce type de défauts. Singhal [Sin74] reporte une telle précipitation dans un
acier vieilli a 650°C durant 1000 h. Sourmail et al. [Sou05] la montrent suite au vieillissement

a 750°C durant 100 h. D’apres ces auteurs, les sites de germination sont les dislocations

=49 -



Chapitre I Etat de [’art

extrinseéques créées lors de la trempe. D’autre part, les plans de macles étant des puits des

lacunes, la précipitation le long de ces plans est favorisée.

1.3.1.2 Précipitation sur les défauts d’ordre 0 ou 1
Outre les joints de grains et les joints de macles, la précipitation secondaire peut

s’opérer sur des défauts cristallins tels que les lignes des dislocations. Elle peut étre également

favorisée par la présence de lacunes.

1.3.1.2.a Précipitation favorisée par les lacunes
Singal [Sin74] a constaté la présence d’une zone dénudée en précipitation au voisinage

d’un joint de grains « décoré » par des précipités du M,3Cs (Fig. 1.29 a.). D’aprés 1’auteur,
cette précipitation nécessite une sursaturation en lacunes dans la matrice : elle est donc
absente a proximité du joint lequel provoque le drainage de ces défauts ponctuels. Le volume
atomique du My3Cg étant plus important que celui de 1’austénite (respectivement 13.03A% et
11.57A%), la précipitation du carbure dans le volume nécessite la présence des lacunes. Les
précipités qui a I’étape de croissance prennent la forme de lattes, sont orientés suivant les

directions <100>. Leurs interfaces avec la matrice sont de type {111}.

Fig. 1.29 Précipitation du M,3Cg a. 650°C, 15 h, une fine précipitation séparée du joint de grains par une zone
dénudée ; b. 650°C, 300 h, précipitation sous forme des chaines des précipités au voisinage du joint de grains.
Imagerie MET [Sin74].

1.3.1.2.b Précipitation sur les lignes des dislocations
Aprés une durée de traitement plus longue, de 300 h, Singal [Sin74] a observé une

précipitation du M3Cg sous forme des chaines de précipités (Fig 1.29 b.). Ces chaines suivent

les directions de type <110>. L’auteur suggere que contrairement aux lattes qui se forment a
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I’aide des lacunes, la précipitation des chaines de précipités s’opere sur les lignes de
dislocations.

Beckit et al. [Bec67] ont étudié la croissance des chaines de précipités. Aprés un
traitement a 700°C de 1 h, une fine précipitation du M,3Cq sur les lignes des dislocations a été
observée. Cependant a ce stade initial, la morphologie des précipités n’a pas été perceptible.
Le méme résultat a été obtenu aprés un traitement a 750°C durant 4 h. Par contre, apres un
traitement de 200 h & 750°C, les précipités ont pris des morphologies plus régulieres, en
s’approchant des formes cubiques. A ce stade, la croissance a été avancée de telle sorte que
les précipites sur les lignes de dislocations se sont rejoints en créant des chaines de précipités.

Beckitt et al. [Bec67] mettent en évidence que les dislocations donnant lieu a une fine
précipitation du M,3Cg étaient les dislocations coin sur les plans {111} de 1’austénite suivant
les directions <112>, de vecteur de Burgers b=a/2<110>. Les auteurs ont également observé
une précipitation des chaines de précipitation secondaires, c'est-a-dire de nouvelles chaines
perpendiculaires a des branches primaires. Ces chaines secondaires croissent dans les
directions de type <110>, d0 a la création des boucles des dislocations qui peuvent glisser le
long des directions <110>. Les boucles des dislocations émergent lors de la croissance du
M23Ce dll a la différence des volumes atomiques du My3Cg et de I’austénite. La croissance du
M,3Cs €tant possible grace a la présence de lacunes, leur absorption est accompagnée par la
création des boucles lacunaires. Sur la base de ces analyses, Beckit et Clarck ont suggéré que

les observations de Singhal concernaient des chaines primaires.

1.3.2 Morphologie des précipités
Selon Beckit et al. [Bec67] toutes les formes du M,3Cs observées en microscopie en

transmission suggerent une morphologie du carbure de type cubique. Les auteurs ont analysé
plusieurs précipités avant de conclure que les plans d’interface entre le carbure et la matrice
austénitique correspondent aux plans de type {111} ou {110}. Les mémes auteurs ont justifié
cette conclusion par une analyse fine des positions atomiques sur des plans de faibles indices
{111}, {110}, {100} de deux phases en présence. lls ont montré que les plans de type {111}
et {110} sont des plans d’interface les plus probables puisqu’ils présentent la meilleure
correspondance atomique entre les deux phases. Meng et al. [Menl12] ont étudié la
précipitation du M,3Cg dans un acier austénitique a ’aide d’un MET a haute résolution et ils
ont démontré que le plan d’interface cohérente entre un précipité du Mj3Cg et la matrice était

de type {111}. Terao et Sasmal [Ter80] ont proposé quelques morphologies possibles des
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carbures en supposant que leurs interfaces sont de type {111} et {110} et que leur croissance
se fait le long de direction [-211] (Fig. 30).
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Fig. 1.30 Morphologie des précipités du M,3Cg [Ter80].
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Objectif de I’étude
Le Chapitre I, dans sa premiére partie, rappelle les notions de base telles que le fluage

et le phénomene de précipitation, étant liées a la problématique de notre étude. Sa deuxiéme
partie est consacrée a une présentation des alliages résistants a haute température, appartenant
a la série des alliages austénitiques HP, utilisés pour la production des tubes de reformage. Un
service prolonge de ces derniers a des températures élevées impose au matériau une excellente
résistance au fluage. Afin de satisfaire ces exigences, un ajustement de la quantité d’é¢léments
chimiques permet de contréler la composition des phases. De méme, une maitrise des
parametres de la coulée des tubes assure une microstructure initiale souhaitée. Cependant,
comme le montre 1’étude bibliographique effectuée, la microstructure coulée des alliages HP
n’est pas stable en conditions de service du fait d’un refroidissement rapide lors de la
solidification. La séquence des transformations a 1’état solide joue un réle majeur pour le
comportement du matériau en fluage. Compte tenu du codt élevé des tubes, la recherche des
possibilités d’augmentation de la durée de leur vie en conditions de service constitue toujours
un réel défi tant scientifique qu’industriel.

Durant cette étude, nous caractériserons a des échelles différentes un alliage de type
HP, nommé « C », fourni par notre partenaire industriel Air Liquide. Nous analyserons son
état initial et puis nous étudierons la cinétique de précipitation secondaire dans une gamme de
températures s’étendant de 700 a 1040°C. Une compréhension de 1’évolution microstructurale
survenant en conditions proches des conditions réelles du travail des tubes nous permettra de
définir des parametres microstructuraux censes jouer un role important en termes de
résistance au fluage du matériau. Cette connaissance acquise, Nous proposerons un moyen
d’optimisation microstructurale de 1’alliage « C » dont ’efficacité sera testée en fluage. C’est
I’objectif majeur de cette ¢tude. Finalement, en se basant sur nos données expérimentales
telles que des mesures du rayon moyen des précipités en fonction de la température et du
temps de vieillissement, nous examinerons I’utilité¢ du logiciel PRISMA pour la modélisation

de la cinétique de précipitation secondaire dans 1’alliage « C ».
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Chapitre 11 Matériaux et techniques expérimentales

11.1 Les alliages étudiés
Les alliages étudiés, nommés « C » et « U » ont été fournis par notre partenaire

industriel Air Liquide sous forme de morceaux de tubes de reformage. Le diamétre extérieur
de ces tubes est de 137 mm. Les épaisseurs de parois des tubes « C » et « U » sont de 17 et 15
mm respectivement. Ce sont des alliages de type HP contenant de maniere générique 34% de
nickel, 26% de chrome et 0.45% massiques de carbone, le fer étant le complément. Ils
contiennent aussi d’autres éléments en quantités plus faibles, comme par exemple des
éléments carburigénes tels que le niobium, le titane et le vanadium. Parmi ces deux alliages, le
« U » est caractérisé par une moins bonne résistance au fluage que I’alliage « C ».

Les tubes sont mis en forme par coulée centrifuge (Fig. 11.1), une méthode permettant
d’obtenir les propriétés mécaniques optimales. Au cours du processus, le métal en fusion est
versé dans un moule en rotation. Les tubes tournent autour d’un axe horizontal. La vitesse de
refroidissement influence la forme des grains qui se forment lors de la solidification. Les
tubes « C » et « U » ont été livrés en état brut de coulée, ce qui correspond a leur état initial en

conditions de service.

Centrifugal casting

Top rollers
Mold coating

Casting

Motor Molten metal

R ) T Mo

Bottom rollers www.substech.com

Fig. 11.1 Principe de la coulée centrifuge.
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11.1.1 Composition chimique des alliages
Les alliages étudiés sont les alliages industriels dont la composition chimique a été

analysée a 1’aide de la spectrométrie d’émission a étincelle (Tableau I1.1). La précision de

cette analyse est de I’ordre de 0.005% massiques.

Alliage Fe Ni Cr C Si Mn Nb Ti W
C 36,9 | 345 | 256 | 049 | 098 | 0,77 | 0,59 | 0,05 | 0,02
u 378 | 329 | 248 | 041 | 1,78 | 1,45 | 0,63 | 0,09 | 0,02

Tableau 1.1 Compositions chimiques des alliages étudiés, % massiques. Spectrométrie d’émission a étincelle.

Notre étude concerne principalement I’évolution microstructurale de 1’alliage « C ».
Néanmoins quelques analyses complémentaires de la microstructure de 1’alliage « U » ont été

effectuées afin de comparer certaines caractéristiques de deux alliages.

11.1.2 Traitements thermiques sans sollicitation thermique
Les alliages étant fournis en état coulé, nous avons effectué plusieurs traitements

thermiques dans une vaste gamme de températures afin d’étudier la cinétique de la
précipitation secondaire dans 1’alliage « C ». La température de service est d’environ 980°C :
nous avons donc réalisé des traitements de vieillissement de 1’alliage « C » a cette température
afin de simuler I’évolution de sa microstructure en conditions de travail. Notons tout de méme
que nos traitements, contrairement aux conditions de service, se font sans soumettre le
matériau a une contrainte mécanique. Par la suite nous avons étendu la gamme de
températures vers des températures plus basses et plus élevées par rapport a la température de
service. Les conditions exactes des traitements thermiques effectués sont résumées dans le
Tableau I1.2.
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Traitements a des températures en-dessous des températures de service
700°C /100 h, 200 h
725°C /100 h
750°C /100 h
800°C /100 h
850°C /100 h

Traitements a la température de service
980°C / 100 h, 200 h, 1000 h
Traitements aux températures plus élevées (« surchauffe »)
1040°C/1h,9h

Tableau 11.2 Conditions de traitements thermiques. Alliage « C ».

11.1.3 Essais de fluage
Afin d’étudier 1’évolution microstructurale en conditions plus proches de celles de

service, des essais de fluage ont été effectués selon la norme ASTM E-139 dans le laboratoire

STM au Brésil [Buel3]. La géométrie des éprouvettes est présentée sur la Fig. 11.2.

D=625 .,

M12x 1,75
| \J

>

T Ta

|
:

A 61

Fig. 11.2 Géométrie des éprouvettes de fluage [Buel3].

Les essais de fluage ont été réalisés sous charge constante (17.5-60 MPa) dans la gamme de

températures s’étendant de 950 a 1100°C.

11.2 Techniques de caractérisation de la précipitation
Au cours de notre étude, nous nous sommes particulierement intéressés aux effets des

traitements thermiques sur I’état de précipitation. L’accent a été mis sur les techniques
microscopiques. La méthode de diffraction des rayons X nous a permis d’analyser des

poudres de résidus obtenues par 1’extraction €lectrolytique des phases précipitées.
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11.2.1 Observations microstructurales
Afin de caractériser la microstructure de 1’alliage en état brut et en états vieillis, nous

avons utilisé trois techniques de microscopie permettant des observations a des échelles
différentes : la microscopie optique, la microscopie électronique a balayage (MEB) et en
transmission (MET).

Pour faciliter les manipulations, nous avons découpé de petits morceaux du tube
comme il est indiqué sur la Figure 11.3. Les échantillons analysés au microscope optique et
électronique en balayage ont été préalablement enrobés dans une résine a froid, puis polis sur
des papiers abrasifs de granulométrie allant de 320 a 2500. Le polissage mécanique a été

poursuivi sur des toiles et des disques feutrés avec des pates diamantées de 3 et 1 um.

Figure 11.3 Découpage des échantillons.

11.2.1.1 Microscopie optique
La microscopie optique permet d’observer les microstructures a des grossissements

relativement faibles, allant jusqu’a mille fois et avec une résolution de I’ordre du micrometre.
Cette résolution est suffisante pour I’observation des dendrites. En plus, des observations
macroscopiques des grains de taille millimétrique ont été réalisées a ’aide d’une loupe
binoculaire en agrandissant la structure seulement quelques fois.

Dans les alliages étudiés, la microstructure est constituée de cellules dendritiques. Afin
de visualiser la taille des grains, une attaque chimique des structures dendritiques a été
effectuée. Cette attaque s’est révélée difficile. Nous avons utilisé a cette fin deux réactifs

chimiques dont les compositions sont données dans le Tableau I1.3.

Réactif Composition du réactif
1 CuCl; 0.5g, HCI 8ml, H,0 24ml, ethanol 8ml
2 (Marble) Cu SO, 4g, HCI 20ml, H,0 20ml

Tableau 11.3 Compositions chimiques des réactifs utilisés.
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L’attaque au chlorure de cuivre n’a pas donné de résultats satisfaisants. Ce réactif attaque des
dendrites et des joints de grains avec la méme intensité ce qui n’assure pas de contraste des
grains suffisant. Par contre, le réactif Marble, plus agressif, nous a permis d’obtenir le
contraste de joints des grains visualisant leur structure. C’est donc ce réactif que nous avons

utilisé dans la suite afin d’étudier la macrostructure des alliages.

11.2.1.2 Microscopie électronique a balayage
Au cours de cette étude, nous avons utilisé deux microscopes électroniques en

balayage. Le premier est un MEB FEG JEOL JSM 6500 F avec un canon a émission de
champ (FEG : Field Emission Gun). Il permet d’observer les échantillons au contraste des
électrons secondaires et des électrons rétrodiffusés. De plus, ce microscope est équipé avec un
systeme d’analyses chimiques EDX et avec une caméra EBSD. Avec des grossissements
allant jusqu’a 300 000 et une tension d’accélération des électrons de 0.5 a 30 kV, ce
microscope promet une résolution théorique de 1.5 nm a 15 kV. La résolution spatiale
d’analyse chimique est d’environ 1 um®. Le deuxiéme est un MEB FEG ZEISS Supra VP55,
Encore plus performant que le précédent, sa résolution théorique peut atteindre 1 nm a 15 kV.
11 est équipé d’une caméra EBSD HKL Nordlys II.

Le MEB nous a servi pour les observations classiques, les analyses chimiques locales
et aussi pour I’identification de certaines phases par la diffraction des électrons rétrodiffusés
(EBSD). Les résultats obtenus par cette technique ont été dépouillés a 1’aide du logiciel de
post-traitement Oxford HKL Channel. L’analyse quantitative des images MEB a constitué un
des éléments importants de notre étude. La densité surfacique de carbures et leur taille ont été
estimeées a partir des images binarisées provenant du MEB en utilisant les logiciels ImageJ et
Analysis Auto. La Fig. 11.4 montre une image en contraste des électrons secondaires qui a eté
binarisée. Notons le bon accord qualitatif entre les deux images.

Figure 11.4 Analyse quantitative des images MEB : a. image originale en contraste des électrons secondaires,

b. image précédente binarisée.
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Pour les observations MEB, trois techniques de préparation des échantillons ont été
employées : le polissage mécanique, le polissage électrolytique et le polissage par vibration.
Passons a leur breve description.

Polissage mécanique

Les échantillons pour les observations au MEB ont été polis sur des papiers abrasifs,
puis sur des disques feutrés avec des pates diamantées jusqu’au « poli miroir ». Le contraste
des électrons rétrodiffusés sensible au numéro atomique permet d’analyser la microstructure
sans aucune préparation subséquente. Par contre, pour que le contraste des phases soit
suffisant lors d’une détection des électrons secondaires, nous avons été amenés a réaliser un

polissage électrolytique.

Polissage électrolytique

Au cours du polissage électrolytique, la matrice austénitique se dissout de maniére
préférentielle. La surface de I’échantillon n’étant plus plane, nous observons un relief 1ié a la
présence des carbures et d’autres phases qui sont plus résistants a 1’attaque. En conséquence,
le contraste de phases est renforcé. Les parameétres du polissage électrolytique sont résumés
dans le Tableau 11 4.

Electrolyte 94% vol. de I'éthanol, 6% vol. HCI
Température, °C 0
Densité du courant, A/cm2 ~0,8
Temps, sec 20

Tableau 1.4 Paramétres du polissage électrolytique.

Polissage par vibration

La préparation des échantillons pour les analyses ’EBSD nécessite beaucoup de
précision puisque seulement quelques dizaines de nanométres de profondeur, proches de la
surface de 1’échantillon sont analysés. En conséquence, cette technique exige une surface
parfaitement polie et surtout, libre de contraintes. La préparation des échantillons
préalablement polis « miroir » a été ensuite perfectionnée dans une polisseuse vibrante avec
de la suspension de silice colloidale. Ce polissage élimine la déformation mineure introduite

lors de la préparation mécanique.
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11.2.1.3 Microscopie électronique en transmission
Due a sa finesse, la précipitation secondaire ne peut étre observée qu’a I’aide de la

microscopie électronique en transmission. Le MET que nous avons utilisé est un Philips
CM200 équipé d’une cathode LaBg travaillant a 200kV, d’une résolution théorique de
0.24 nm. Avec un porte objet double tilt, il permet une inclinaison de la lame mince de +45°
sur a et £25° sur B. Ce microscope est équipé d’un systeme d’analyse EDX, caractérisé par
une résolution spatiale nettement meilleure que celle d’analyse EDX au MEB, d’environ

20 nm.

Préparation des lames par le polissage électrolytique

Le dispositif Tenupol de Struers permet d’amincir simultanément deux faces de
I’échantillon au cours d’une dissolution électrolytique. Les échantillons préalablement
découpés sous forme de pastille de diamétre 3 mm et d’une épaisseur inférieure a 100 um sont
polis en conditions d’amincissement uniforme jusqu’a I’apparition de la premicre perforation.
Le Tableau I1.5 résume les valeurs de parametres utilisés dans le processus du polissage

électrolytique.

Voltage (V) 12
Courant (mA) 60-80
Température®(C) 0
Solution 10% vol. HCIO, + 90% vol. de I'éthanol

Tableau I11.5 Parametres du polissage électrolytique.

Préparation des lames minces au FIB

Le FIB (Focused lon Beam) est une nouvelle méthode de préparation des lames
minces qui consiste en une découpe fine et localisée d’une lamelle observable directement au
MET. Les dimensions typiques d’une telle lamelle sont de I’ordre de 10x8 pm, pour une
épaisseur de 100-400 nm. L’avantage principal de cette méthode vient de la possibilité
d’extraire des lames dans des endroits précis d’un échantillon (Figure I1.5 a). Les lames

minces ont été prélevées au Centre Lyonnais de Microscopie (CLYM).
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104m Mag= 100KX  EMT= 500KV Signal A= SESI Probe =30KV:80 pA
WD= 50 mm Scan Speed=9 Image Pixe Size=1117 nm

Mag= 100KX EMT= 500kV. Signal A= SESI
WD = 50mm Scan Speed=6

Mag= 324KX EHT= 500kV Signal A= InLens FIB Probe = 30KV:80 pA Mag= 450K X EMT= 500kV Signal A= InLens FIB Probe = 30KV:40 pA

WD = 50mm Scan Speed=7 Image Pixel Size =34.49 nm WD = 50mm IProbe=12nA Scan Speed=8 Image Pixel Size = 2481 nm

Fig. 11.5 Etapes de prélevement d 'une lame mince a [’aide d’'un FIB. CLYM.

11.2.1.4 Méthode d’extraction électrolytique des carbures et diffraction des rayons X
La méthode de diffraction des rayons X permet d’analyser des phases d’un échantillon

massif que si leur quantité est supérieure a environ 2% volumiques. Dans les alliages étudiés
la quantité du carbure NbC ne dépasse pas 2% volumique vu la faible teneur en niobium de
I’alliage. Quant a d’autres phases secondaires qui peuvent précipiter dans 1’alliage étudié,
leurs fractions volumiques dans le matériau sont aussi trop faibles pour qu’elles puissent étre
détectées par cette méthode. Pour cette raison nous nous somme servis d’une méthode
d’extraction des phases par électrolyse, schématisée sur la Fig. 11.6. L’échantillon sous forme
d’un parallélépipéde de diamétre 2x15x20 mm, préalablement poli, est noyé dans un bain de
solution appropriée : il constitue I’anode. La cathode est formée par une grille en titane
recouverte d’une fine couche de platine. L’électrolyse se fait avec un courant constant,
typiquement pendant 1 h. Ensuite, 1’échantillon est rincé dans 1’éthanol afin de récupérer les
résidus de la surface. Ce processus est répété a plusieurs reprises, jusqu'a ce que la quantité de
poudre soit suffisante pour les analyses ultérieures. A chaque fois, une masse d’environ 1 g de

poudre a pu étre récupérée. Les conditions de 1’électrolyse sont résumées dans le Tableau IL.5.
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Cathode : grille en titane recouvert
T d'une fine couche de platine
.:—'—'_//

Electrolyte :
949% vol. éthanol + 6% vol. HCI

N Anode (matériau étudié) :
parallélépipéde de diamétre environ

N 2mm/15mm/20mm
S~

Figure 11.6 Principe de la méthode d’extraction des phases au cours d’une électrolyse.

Electrolyte 94% vol. éthanol, 6% vol. HCI
Température, °C 10
Densité du courant, A/cm2 ~0,02

Tableau 1.5 Conditions du processus de [’électrolyse.

Les poudres ainsi obtenues ont été analysées dans un diffractométre MRD PRO Philips. Les
mesures ont éteé reéalisées avec un rayonnement monochromatique X de longueur d’onde Cu

0.154056 nm correspondant a la transition Cu K,,.

11.3 Modélisation des évolutions microstructurales : logiciels ThermoCalc et PRISMA
Lors de cette étude nous nous sommes servi de deux logiciels pour la modélisation des

évolutions microstructurales de deux alliages : le logiciel ThermoCalc et le logiciel PRISMA.
Le premier permet de modéliser 1’état d’équilibre des phases et la solidification des alliages
en utilisant le modeéle de Scheil-Gulliver. A 1’aide du second, nous avons modélisé la
cinétique de précipitation secondaire. Le logiciel ThermoCalc est basé sur I’approche
CALPHAD (en anglais CALculation of PHAse Diagram) qui permet de calculer tout 1’état
d’équilibre d’un systeme a partir de la connaissance des fonctions Gibbs de chacune phase
susceptibles d’apparaitre [Tc13]. Le ThermoCalc et PRISMA emploient les mémes bases de
données thermodynamiques : dans le cas présent, il s’agit de la base appelée NNTI8 prévue
pour les alliages de nickel. Vu les compositions chimiques qu’elle prend en compte et la
gamme d’¢léments d’alliage qu’elle propose, cette base a été jugée la plus appropriée pour
I’¢tude des alliages HP. La modélisation de la cinétique de précipitation a nécessité

’utilisation d’une base de données cinétiques MOBFEL.
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Chapitre 111 Etat initial de I’alliage « C »

L’alliage « C » est un alliage de type HP caractérisé par une bonne résistance au
fluage. L’étude présente a été consacrée a 1’optimisation microstructurale de cet alliage et a la
recherche des parameétres microstructuraux influencant sa tenue au fluage en conditions de

service. Dans ce qui suit nous allons briévement caractériser 1’état coulé de ce matériau.

I11.1 Macrostructure
La macrostructure de 1’alliage « C » est constituée des grains de type colonnaire de

taille millimétrique (Fig. 111.1 a.). Une telle macrostructure est bénéfique du point de vue de la
résistance au fluage diffusion : une taille de grains importante diminue la fraction des joints de
grains dans le matériau. Or, en conditions de fluage les joints de grains apparaissent comme
les lieux de la diffusion et donc, de la déformation la plus importante. La microstructure
étudiée est une microstructure dendritique : la Fig. III.1 b. montre I’orientation de dendrites

dans un grain.

Fig. I11.1 Macrostructure de [’alliage « C » : a. grains de type colonnaire, b. structure dendritique. Microscopie

optique.

A une échelle plus fine, nous pouvons observer dans la structure la présence des cellules
dendritiques de taille moyenne d’environ 40 pm (Fig. II1.2). Lors de la solidification, les
interfaces interdendritiques servent de sites de germination pour des carbures. 1l en résulte une

hétérogénéité de la microstructure puisque la distribution de tailles des cellules est large.
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Fig. 111.2 Cellules dendritiques de [’alliage « C ». Microscopie électronique a balayage en contraste des

électrons rétrodiffusés.

111.2 Microstructure et identification des phases
L’alliage étudié comporte huit éléments chimiques qui influencent fortement son

comportement et sa microstructure. Plusieurs phases peuvent donc apparaitre dans sa
microstructure. La Fig. II1.3 montre un diagramme d’équilibre des phases en fonction du
pourcentage massique de carbone dans I’alliage « C », calculé a 1’aide du logiciel de calcul

thermodynamique Thermo-Calc.
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Fig. 111.3 Diagramme pseudo-binaire d’équilibre des phases en fonction de la teneur en carbone, calculé via le

logiciel Thermo-Calc pour la composition chimique de I’alliage « C ».
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Une identification des phases dans la microstructure d’un alliage contenant 0.45 %
massiques de carbone a été effectuée. Cette teneur correspond a la teneur en carbone dans
I’alliage étudié. L’ austénite est stable au-dessus d’environ 680°C. Le diagramme de phases
prédit la présence de trois carbures dans la microstructure de ’alliage « C » : du NbC, M;C; et
M3Cs, les deux derniers contenant majoritairement le chrome. Notons qu’entre 1300 et
1200°C, le carbure M;Cj est le seul carbure de chrome présent dans le systéme. En-dessous
de 1200°C et jusqu’a 1180°C, le M7C3 coexiste avec le M,3Cg. Finalement, a des températures
plus basses, ce premier disparait au profit du M23Cg qui reste stable jusqu’a la température
ambiante. Quant au carbure NbC, il existe dans tout le domaine solide. Notons que, lorsque
’alliage contient moins de 0.2 % massiques de carbone, le NbC est le seul carbure a
apparaitre. Par ailleurs, nous observons que le diagramme de phases prévoit une présence de
la phase G en-dessous de 656°C. Cependant, certains auteurs ont rapporté sa présence a des
températures plus élevées, par exemple a 750 et 850°C dans wun alliage
20%Cr25Ni0.02%C0.6%Nb [Eco87]. Soares et al. [Sa092] ont observé une précipitation de la
phase G suite a des vieillissements a 700 et 900°C durant 1000 heures.

La Fig. II1.4 présente I’estimation de la fraction massique des phases d’équilibre en
fonction de la température. La fraction massique du Mj3Cs, étant d’environ 10% a 680°C,
diminue légerement avec la température: a 1160°C, elle ne vaut que 6.8%. A cette
température, le M3Cs commence a disparaitre au profit du M;Cs. La fraction massique du
M-C3 se situe entre 4.5 et 4.9%. Le carbure NbC est celui dont la fraction massique est la plus
faible, de 1’ordre de 0.6%.
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Fig. 111.4 Fraction des phases en fonction de la température calculée via Thermo-Calc pour la composition

chimique de [’alliage « C ».
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La microstructure initiale de 1’alliage « C » est éloignée de son état d’équilibre due a
un refroidissement rapide lors de la solidification. Pour cette raison, nous avons simulée la
solidification de I’alliage « C » via Thermo-Calc en utilisant le modéle de Scheil-Gulliver
(Fig. 11.5).

Selon ce mode¢le, la solidification de 1’alliage « C » commence a 1385°C et la premiere
phase qui solidifie est 1’austénite. A partir de 1307°C commence la précipitation du carbure
de niobium : elle s’achéve a 1290°C. L’énergie de Gibbs de la formation du NbC étant plus
basse que celle de la formation de carbures de chrome [Nun06], ce premier carbure apparait
en premier. A des températures plus basses, s’effectue la précipitation de carbures de chrome :

d’abord du M;Cj3 et puis du M»3Cs. La solidification de I’alliage est compléte a 1271°C.

1360 v L

| 1340 L

TEMPERATURE_CELSIUS
@ W
o N
o o
1 |
T

4
1280 - Y+NbC+M7§

1260 T T I T
A 0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

Mass fraction of all solid phases

Fig. 111.5 Simulation de solidification de I'alliage « C », Thermo-Calc, modéle de Scheil-Gulliver.

Le modeéle de Scheil Gulliver permet également de calculer la composition chimique des
phases. Pour notre cas, il prévoit a la fin de la solidification les compositions de carbures
suivantes :

e MC : NbggTip09CronC,

e  M;Cj3: CresFegs3Nio0sMngo3Cs

e  M23Cs : Crig1FesgNiggMno2Ce
Nous constatons donc la présence dans les carbures primaires de faibles pourcentages
d’¢éléments d’alliage : le NbC est enrichi en titane et en chrome, les carbures de chrome sont

enrichis en fer, en nickel et en manganése.
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Les observations au MEB confirment que la microstructure de I’alliage « C » est
constituée de trois phases qui se distinguent en contraste des électrons rétrodiffusés par des
niveaux de gris (Fig. I11.6). La morphologie des carbures dans 1’alliage « C » est assez fine et
ceux-ci sont bien repartis dans la microstructure. Les précipités « blancs » sont caractérisés

par une morphologie particuliérement fine ressemblant a 1’écriture chinoise.

COMPO 150KV X500  10um  WD86mm

Fig. 111.6 Microstructure a l’état coulé de l’alliage « C ». Imagerie MEB, contraste des électrons

rétrodiffusés.

La Fig. 1I.7 présente la microstructure de I’alliage « C » au grossissement 50000x. La
matrice austénitique semble libre de toute précipitation secondaire au voisinage des carbures

primaires.

Fig. HL.7 Microstructure a [’état coulé de l’alliage C, imagerie MEB, contraste des électrons secondaires.

La nature des phases présentes dans I’alliage « C » a été vérifiée par la diffraction des
rayons X sur un échantillon massif et sur une poudre obtenue par la dissolution électrolytique
de la matrice. Le spectre présenté sur la Fig. II1.8 montre les résultats d’une mesure réalisée
sur un échantillon massif : il indique la présence de 1’austénite, du M;Cs et du NbC. La
mesure sur la poudre confirme la présence du M;C3 et NbC dans la microstructure initiale de
I’alliage « C ».
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Fig. 111.8 Diffraction des rayons X sur un échantillon massif de I’alliage « C ». La couleur rouge correspond au
carbure NbC, la couleur verte au Cr;Cs et la couleur grise a I’austénite.

La composition chimique des phases a été analysée par ’EDX (Fig. I11.9). Le carbure
riche en niobium apparait en blanc et le carbure riche en chrome apparait en gris foncé, les

numéros atomiques du Nb et Cr étant respectivement 41 et 24.

Cr

)
=
o

5 0 f(\ e @
SEI 15.0kv  X1,000 10um WD 7.9mm

Fig. 111.9 Enrichissement en éléments d’alliage de deux carbures primaires. EDX MEB.

Le carbure riche en chrome contient de faibles quantités de fer et de nickel. Afin de vérifier
que le signal de ces éléments ne provient pas de la matrice, nous avons comparé la proportion
entre le Fe et Ni dans le précipité et dans la matrice. Sur la base de ces analyses nous avons pu

confirmer que le fer mesuré provient du précipité. Les analyses chimiques locales donnent les
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compositions approximatives de deux carbures : CrggFeq4Cs et NbggsTio16C. Ces résultats ne
peuvent étre considérés qu’a titre indicatif vu la résolution de la méthode insuffisante par
rapport a la taille de précipités.

Le modele de Scheil-Gulliver prévoit une présence du My3Cs dés 1’état coulé de
I’alliage « C ». Cependant, nos résultats indiquent un refroidissement trés rapide, empéchant a
I’étape de solidification toute précipitation de M,3Cg, au moins dans une quantité permettant
sa détection par la diffraction des rayons X.

L’analyse des carbures primaires au MET n’a pas été possible vu 1’épaisseur de ces
précipités trop importante. De plus, la caractéristique propre du MET est une faible
statistique. Pour cette raison, nous avons préféré de tenter 1’identification de ces carbures par
la méthode EBSD. L’emploi de cette technique permettrait de vérifier la structure cristalline
des carbures de chrome a 1’échelle du MEB. Les carbures M;C3 et M23Cg possédent deux
structures différentes (Tableau I11.1). De plus, en contraste des électrons rétrodiffuseés, ils se

distinguent facilement du NbC. En effet, une telle analyse devrait étre a priori faisable.

Phase Structure Paramétre de maille (A)
austénite cfc a=3,59
NbC cfc a=4,43

M,Cs orthorhombique a=7,02, b=12,15, ¢=4,53
M23Cs cfc a=10,63

Tableau I111.1 Données cristallographiques des phases en présence.

Cependant, I’analyse des carbures primaires dans la microstructure initiale de I’alliage
s’est révélée étre en réalité trés complexe. Premierement, il est pratiquement impossible de
distinguer les carbures NbC de 1’austénite, les deux phases étant de type cfc et possédant un
paramétre de maille proche. Deuxiémement, dans la plupart des cas, nous n’avons pas pu
distinguer le M23Cg de I’austénite malgré la différence importante de leur parametre de maille.

Les seuls résultats satisfaisants sont présentés sur les Fig. 111.10 et 111.11. La Fig. 111.10
permet de comparer la zone d’intérét en contraste des électrons rétrodiffusés avec I’indexation
de la phase M;Cs. Sur la Fig. 111.10 b. les couleurs correspondent a des orientations différentes
du carbure. En effet, nous pouvons constater que la phase « noire », donc la phase riche en
chrome, est presque entierement indexée en tant que le M;Cs. La phase indexée en tant que le

M3Cg est en vérité la matrice et le NbC.
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Fig. 111.10 Identification des carbures par EBSD dans la microstructure initiale de [’alliage « C » : a. zone
analysée, imagerie MEB en contraste des électrons rétrodiffusés, b. carbure M;C,, c. carbure My3Cg €n

contraste des angles d’Euler.

La Fig. III.11 présente le résultat d’une autre identification des phases par ’EBSD a
une échelle plus fine. La phase indexée en tant que M23Cg correspond également a la phase
« noire » donc riche en chrome (comparaison de la zone encerclée sur la Fig. 111.11 a. et c.).
Dans cette zone, les carbures indexés comme M23Cs sont fragmentés. Il est en effet possible
qu’une petite partie de carbures primaires de chrome a I’état coulé soit de type M,3Cg. Cette
quantité doit étre faible vu que ce carbure n’a pas été détecté lors de 1’analyse de la poudre de

résidus par la diffraction des rayons X.
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Fig. 111.11 Identification des carbures par EBSD dans la microstructure initiale de l’alliage « C » : a. zone
analysée, imagerie MEB en contraste des électrons rétrodiffusés, b. indexation du carbure M-Cs, c. indexation
du My3Ce. EBSD.

Apreés cette présentation de 1’état initial de notre matériau, nous nous intéressons a 1I’étude des

effets des conditions de traitements thermiques sur la microstructure de 1’alliage « C ».
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Chapitre IV Traitements courts

Lors d’un vieillissement & 700-1040°C, I’alliage s’approche de son état d’équilibre ce
qui se traduit principalement par une transformation des carbures de chrome M7C3—My3Cs.
Le carbure M-C3 est plus riche en carbone et moins riche en chrome que le carbure M,3Cs. La
transformation des carbures ayant un caractere diffusif, elle exige, d’une part, I’expulsion du
carbone depuis des carbures M;Cz et d’autre part, I’apport de chrome en provenance de la
matrice. Le carbone, un élément interstitiel, diffuse beaucoup plus rapidement dans 1’austénite
que le chrome: dans l’austénite le coefficient de diffusion des éléments interstitiels est
d’environ cinq ordres plus important que le coefficient de diffusion des éléments de
substitution [Ronl1]. La solubilité¢ du carbone, quant a elle, est faible dans 1’austénite dans
tout le domaine d’existence de la phase solide. Le Tableau IV.1 montre les résultats du calcul
de la teneur d’équilibre en carbone dans la matrice austénitique correspondant a ’alliage

« C » : elle ne dépasse pas 10 ppm en-dessous de 900°C et ne vaut que 260 ppm a1100°C.

Température (°C) Solubilité de C dans y (ppm at.)
700 2
800 7
900 20
1000 70
1100 260

Tableau IV.1 Solubilité du carbone dans [’austénite a [’état d’équilibre calculée pour la composition chimique

de l'alliage « C » via le logiciel Thermo-Calc.

En effet, la transformation des carbures de chrome a 1’état solide résulte en une fine
précipitation secondaire qui constituera un élément de renforcement de la matrice. Afin de
mieux comprendre ’effet de cette précipitation sur le comportement en fluage de I’alliage
étudié et pour proposer une optimisation de sa microstructure, une connaissance détaillée des
structures vieillies nous sera nécessaire. Au cours de cette étude, nous avons effectue des
traitements thermiques dans une vaste gamme de températures sans sollicitation mécanique.
La plupart des traitements ont duré 100 h. Le choix des températures est dicté principalement
par les conditions de travail des tubes, se caractérisant par un gradient de températures
important le long de 1’élément. C’est pour cela que dans ce qui suit, nous présenterons 1’effet
de la température sur I’évolution microstructurale dans la gamme de températures s’étendant

de 700 a 1040°C. Nous nous sommes également intéressés a la cinétique isotherme de
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précipitation aux températures 700, 980 et 1040°C correspondant a la température la plus
basse atteinte, la température de service et la tempeérature de surchauffe.

Ce chapitre est construit en deux parties principales qui restent fortement liées. Dans
un premier temps, les résultats des observations en microscopie électronique a balayage seront
présentés. Le MEB nous a permis d’effectuer des observations générales a une échelle allant
d’une cinquantaine de nanomeétres a quelques micrométres. L’avantage de cette méthode est
une bonne statistique des observations effectuées. Dans la seconde partie, nous présenterons
des apports de la microscopie électronique en transmission. Grace au MET, nous avons pu
effectuer les observations a une échelle beaucoup plus fine ainsi que, par la voie de diffraction

et d’analyse chimique locales, identifier les précipités.

V.1 Caractérisation globale des structures vieillies : « échelle du MEB »
La cinétique de la transformation des carbures primaires M;Cs en M33Cq contrdle la

précipitation secondaire car cette derniere ne peut pas se produire sans apport de carbone. La
transformation peut avoir lieu a toute température en dessous de 1200°C (Fig. 111.4, le
diagramme de stabilité du M;C3 et M3Cg). Cependant plus la température est basse, plus la
cinétique de la transformation est lente. A titre d’exemple, les Fig. IV.1 et IV.2 montrent des
structures vieillies a des températures différentes. Apres un traitement de 2 heures a 700°C, la
microstructure observée au MEB est tres proche de celle de I’état coulé (Fig. IV.1). Au bout
de 100 heures a 700°C, nous observons des précipités secondaires de taille nanométrique,
tandis qu’une heure de traitement a 1040°C suffit pour que les précipités atteignent une taille

micrométrique (Fig. 1V.2).

COMPO 15.0kV  X2,000 10um WD 8.0mm

Fig. 1V.1 Etat de la microstructure aprés un recuit de 2 h a 700°C. Imagerie MEB en contraste des électrons

rétrodiffusés.
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700°C/100h 1040°C/1h

Fig. 1V.2 Effet de la température sur [ ’état de la précipitation secondaire. Imagerie MEB en contraste des

électrons secondaires.

Lors d’un vieillissement, le carbone diffuse depuis des carbures primaires de chrome
M-,Cs vers le centre des cellules dendritiques. 1l en résulte une hétérogénéité de la
précipitation secondaire : la présence de précipités n’est observée que dans une zone proche
des précipités primaires. L’épaisseur de cette zone que nous allons appeler la zone de
précipitation secondaire (ZPS) dépend des conditions thermiques du traitement : par exemple,
apres 100 h de traitement a 750°C, 1’épaisseur de la ZPS ne vaut que quelques micrométres
(Fig. IV.3). Notons cependant qu’il s’agit d’une observation en MEB qui ne permet pas

d’exclure la présence de précipités plus fins dans la zone plus €éloignée des carbures primaires.

Fig. 1V.3 Hétérogeénéité de la précipitation secondaire a travers [’épaisseur d 'une cellule. Microstructure

vieillie & 750°C durant 100 h. Imagerie MEB en contraste des électrons secondaires.

A la température de service, proche de 980°C, la cinétique de la précipitation est
accélérée. Cependant, nous constatons a 1’aide d’un MEB qu’au bout de 100 h et méme apres
1000 h de vieillissement a cette température, des cellules ne sont pas encore completement
envahies par la précipitation, comme le montre la Fig. IV.4. Sur cette figure, les cercles blancs

indiquent les zones ou les précipités ne sont pas présents.
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980°C/100h ' 980°C/1000h

Fig. IV.4 Hétérogénéité de la précipitation secondaire aprés des traitements a 980°C. Imagerie MEB en
contraste des électrons secondaires. Les cercles blancs indiquent les zones ou les précipités ne sont pas présents
a l’échelle du MEB.

Les résultats de la diffraction des rayons X sur les poudres obtenues par la dissolution
électrolytique de la matrice sont présentés sur la Fig. 1V.5 (les spectres de diffraction sont
disponibles dans I’ Annexe 1). Seuls les carbures de chrome y sont représentés puisque nous
avons constaté la présence du NbC dans tous les échantillons analysés. Les résultats obtenus
au cours de notre étude sont comparés avec un diagramme TTT de la transformation
M;C3—M23C¢ pour un alliage HP, nommé 1.4857. Sa composition chimique est proche de
celle de I’alliage « C », la seule différence significative étant la présence de niobium dans ce
dernier [Ayd92]. Les analyses confirment 1’évolution des carbures allant du M7Cj3 (état initial)
vers le M23Cg qui est stable a toutes les températures de vieillissement. Cette transformation
est lente : entre 700 et 800°C méme apres 100 heures de recuit, le carbure M-Cj3 reste toujours
présent. Par contre, au bout de 100 heures & 980°C, la transformation est compléete. A 1040°C,
la cinétique de transformation est encore plus accélérée : il suffit de 9 h de vieillissement pour
que le carbure M»3Cs soit le seul a étre observé. Nos points expérimentaux sont en accord
avec le diagramme TTT de I’alliage HP nommé 1.4857. Nous pouvons donc constater qu’un
ajout de niobium ne change pas la cinétique de la transformation de carbures M;Cz—M,3Cs.
En revanche, sa présence limite certainement la quantité des carbures de chrome, le niobium

étant un élément fort carburigene.
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Fig. IV.5 Carbures de chrome M;Cs et MsCq présents dans des microstructures vieillies de ’alliage « C » en
fonction des conditions de traitement thermique. Résultats de la diffraction des rayons X sur des poudres
obtenues par la dissolution électrolytique de la matrice. Confrontation avec la courbe TTT pour un alliage
1.4857 (en % massiques : 0.37% C, 2.22% Si, 0.59% Mn, 24.8% Cr, 34.05% Ni) [Ayd92].

IV.1.1 Largeur de la zone de précipitation secondaire
L’effet des conditions thermiques (la température et le temps de vieillissements) sur la

largeur de la zone de précipitation secondaire (ZPS) a été étudié. Pour chaque état
microstructural, dix images MEB ont été analysées, une dizaine de mesures sur chaque image
¢tant prise. Les zones de mesures correspondent a des formes de I’interface planes entre le
carbure et la matrice. Les mesures ont été effectuées dans la direction perpendiculaire a
I’interface comme 1’indique la fléche noire sur la Fig. IV.6. 1l est a noter que plus une cellule
est petite, plus elle est envahie facilement par la précipitation car le volume de la matrice est

faible par rapport au volume des carbures qui I’entourent (Fig. IV.6 point jaune).

-79-



Chapitre IV Traitements courts

SEI 150kv %2000 10um WD 9.2mm

Fig. 1V.6 Procédure de mesure de | ’épaisseur de la ZPS : sa valeur est la distance depuis un ancien carbure
primaire sur laquelle la précipitation secondaire est observée a [’échelle du MEB. Le point jaune indigue une

petite cellule entiérement envahie par la précipitation. Imagerie MEB en contraste des électrons secondaires.

La microstructure de ’alliage «C » est en effet trés hétérogéne. La taille des cellules
dendritiques varie de 10 a quelques dizaines de micrométres, la largeur moyenne des cellules
étant d’environ 40pm. Les images MEB correspondent a une section de 1’échantillon ou
certaines cellules apparaissent sous formes réguliéres et bien « fermées » par un réseau
presque continu de carbures primaires (Fig. IV.7 fleches rouges). En revanche, d’autres sont

mal définies comme dans la zone dans le rectangle sur la Fig. IV.7.
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Fig. 1V.7 Hétérogenéité microstructurale. Les fleches rouges montrent les cellules « fermées » par un réseau de

carbures primaires. Le rectangle indique une zone ou les cellules sont mal définies. Imagerie optique.

Pour les statistiques présentées ci-apres, seulement des cellules bien définies, fermées et d’une

taille de quelques dizaines de micrometres ont été prises en compte.
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IV.1.1.1 Effet de la température de recuit
Les microstructures ayant subi un recuit durant 100 h a des températures diverses sont

présentées sur la Fig. 1V.8. Les résultats des mesures de la ZPS sont quantifiés sous forme
graphique sur la Fig. I\V.9.

700°C/100h 725°C/100h

750°C/100h

850°C/100h 980%€/100h

AT
[

Fig. 1V.8 Influence de la température sur la largeur de la ZPS. Traitements thermiques durant 100 heures dans

la gamme de températures s étendant de 700 a 980°C. Imagerie MEB en contraste des électrons secondaires.

La précipitation secondaire dans la microstructure vieillie a 700°C durant 100 h est &
peine perceptible a I’échelle de nos observations, la largeur moyenne de la ZPS étant de
3.2 um. La ZPS s’¢largit avec la température en doublant a 750°C pour le méme temps de
traitement. Des traitements a 800-980°C conduisent a une apparition d’une ZPS de 1’épaisseur
de 9 a 10 um ce qui correspond a la mi-distance entre le carbure primaire et le centre d’une

cellule de taille moyenne.
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Traitement durant 100h
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Fig. V.9 Influence de la température du vieillissement sur la largeur de la zone de précipitation secondaire
(ZPS). Temps de recuit: 100 h. Pour chaque température, 10 mesures sur chacune de 10 images MEB ont été

réalisées.

Essayons de relier 1’épaisseur de la ZPS avec les conditions de diffusion de carbone.
La largeur de la ZPS dépend entre autres du coefficient de diffusion du carbone dans la
matrice austénitique. Malheureusement, les données expérimentales sont rares dans la
littérature surtout lorsqu’il s’agit d’une austénite fort alliée. Le Tableau IV.2 présente
quelques valeurs du coefficient de diffusion du carbone dans 1’austénite en fonction de la
température et de la composition chimique d’alliage [Bab95], [Kal71]. Notons que la
diffusion de carbone dans 1’alliage contenant le chrome est ralentie par rapport a I’alliage sans
chrome (étude de Babu et al. [Bab95]). En effet, le chrome, parmi d’autres éléments comme le
manganése et le molybdéne, contribue a une augmentation de 1’énergie d’activation de

diffusion du carbone dans 1’austénite, tandis que le nickel provoque sa diminution [Gegl2].

D. (cm?s™)
alliage (% mass.) | 900°C 950°C | 1000°C | 1100°C Réf.
Fe-0,2% C 2,21x107 | 6,12x10”"
Fe-4%Ni-0,2%C 2,65x107 | 6,54x107 | [Bab95]
Fe-2,5%Cr-0,2%C 0,41x107 | 1,19x10”’
Fe-0,4% C 1,48x107 | 2,58x107 | 3,81x107 | 7,88x107 | [Kal71]

Tableau 1V.2 Valeurs du coefficient de diffusion du carbone dans les alliages austénitiques.

Pour les processus diffusifs, nous pouvons obtenir une bonne approximation de la distance de

diffusion a partir de I’équation X ~~+/2Dt . Si pour notre cas nous intégrons une valeur du
coefficient de Pordre de 107 cm®s™ et un temps de 100 h dans cette expression, nous

obtiendrons une valeur d’environ 2000 um. Une telle distance dépasse largement la taille
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d’une cellule. Or, les largeurs de la ZPS mesurées sont en moyenne de quelques micromeétres.
Bien évidemment, cette différence traduit le fait que le carbone ne diffuse pas librement dans
la matrice : sa solubilité dans ’austénite étant trés faible, la formation des carbures se fait
facilement. De plus, a cause de la compétition entre la croissance de précipités et la diffusion
du carbone dans la matrice, il est probable que ce dernier participe a la croissance de germes

déja existants au lieu de diffuser vers le centre de cellule.

1V.1.1.2 Effet du temps de recuit
Les Fig. IV.10, IV.11 et IV.12 présentent I’effet de la durée de vieillissement sur les

microstructures vieillies a 700, 980 et 1040°C et notamment sur la largeur de la ZPS. Les

mesures seront résumeées sur la Fig. 1V.13.

700°C/100h 700°C/200h

Fig. 1V.10 Influence du temps sur la largeur de la ZPS. Traitements thermiques durant 100 et 200 heures a

700°C. Imagerie MEB en contraste des électrons secondaires.

980%C/100h 980°C/200h

A\

Fig. 1V.11 Influence du temps sur la ZPS. Traitements thermiques durant 100, 200 et 1000 heures a 980°C.

Imagerie MEB en contraste des électrons secondaires.
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1040°C/1h 1040°C/9h

e ]

Fig. 1V.12 Influence du temps sur la ZPS. Traitements thermiques durant 100, 200et 1000 heures & 980°C.

Imagerie MEB en contraste des électrons secondaires.

Influence du temps de recuit sur la largeur de la ZPS
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Fig. 1V.13 Influence du temps du vieillissement & 700, 980 et 1040°C sur la largeur de la zone de précipitation

secondaire (ZPS). 10 mesures sur 10 images MEB pour chaque traitement thermique.

Nous constatons qu’a 700°C la valeur de la ZPS augmente en fonction du temps. La
méme tendance est observée a 1040°C, mais pour des durées de recuit nettement inférieures.
Par contre, a 980°C, I’épaisseur de la ZPS reste quasi stable. Nous avons précédemment
montré (Fig. IV.5) que la transformation des carbures primaires n’est pas achevée aprés des
traitements a 700°C au bout de 100 et 200 h, ainsi qu’a 1040°C au bout d’une heure. En effet,
apres ces recuits, dans les microstructures respectives, il existe toujours une certaine quantité
de carbures de type M;Cs. Durant les vieillissements a 700°C et 1040°C prolongés au-dela de
100 et 1 h respectivement, les carbures restant du M;C3 vont se transformer en M»3Cg en

libérant le carbone. Par conséquent, la ZPS peut s’¢largir dans les temps étudiés des
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traitements a 700 et 1040°C. En revanche, a 980°C au bout de 100 h, la source de carbone
étant épuisée, 1’épaisseur de la ZPS ne change pas entre 100 et 1000 h de vieillissement.

A une température constante, pour une valeur du coefficient de diffusion du carbone
donnée, il est possible de comparer des distances de diffusion de la maniére suivante :

x, ZPS, Dt [t

R - |
X2 t2

zPs, /Dt
Considérons I’évolution de 1’épaisseur de la ZPS a 700 et 1040°C :

zZPs, _ [200

=2 ~1.4 et les valeurs mesurées moyennes de la ZPS apres
ZPS, 100

e a700°C,

100 et 200 heures de traitement donnent un rapport de 1.8

e a1040°C, ;E:l = \/g = 3 tandis que les valeurs mesurées moyennes de la ZPS apres
2

1 et 9 heures de traitement donnent un rapport de 1.3.
A 700°C, I’¢largissement de la ZPS dépend du temps de vieillissement. En revanche, a
1040°C, le rapport calculé est plus important que le rapport mesuré des largeurs des ZPS.
Notons qu’a 700°C, la croissance des précipités est moins intense qu’a 1040°C donc, en effet,
la diffusion du carbone dans une zone plus ¢éloignée d’anciens carbures primaires est plus

probable.

IV.1.2 Diametre moyen des précipités
IV.1.2.1 Effet de la température

La Fig. 1V.14 présente les microstructures vieillies pendant 100 h dans la gamme de
températures s’étendant de 700 a 980°C. Les images ont ét¢ prises dans des zones proches des
anciens carbures primaires ou la précipitation secondaire est la plus avancée. Comme nous
pouvons le constater, la taille et la densité de précipités dépendent fortement de la température
de recuit. Afin d’étudier cet effet, la taille de précipités dans ces états microstructuraux a été
calculée a partir des images provenant du MEB. Les images MEB ont été transformées en
images binaires a 1’aide du logiciel ImagelJ afin de calculer ’aire de précipités. Sachant que la
plupart des précipités prend la forme quasi carrée, le parametre de comparaison sera la

longueur de leur coté.

-85 -



Chapitre IV Traitements courts

725°C/100h

&

750°C/100h

850°C/100h

e

Fig. 1V.14 Influence de la température sur la taille des précipités. Traitements dans la gamme de températures

700-980°C durant 100 h. Imagerie MEB en contraste des électrons secondaires.

La distribution des tailles de précipités a été¢ obtenue a partir de 1’analyse de 3 images
MEB au grossissement de 20000 fois pour chaque état microstructural. Ce grossissement étant
assez important, il permet de quantifier des précipités de maniere précise et avec une bonne
statistique. Notons qu’a ce grossissement, les précipités les plus fins se distinguent bien de la
matrice, donc leur nombre peut étre calculé. En revanche, en ce qui concerne la quantification
de aire de précipités, seuls les précipités supérieurs & 0.01pm? ont été mesurés : en dessous
de ce seuil, la précision de I’estimation de leur aire devient insuffisante. A titre d’exemple, la
fléche noire sur la Fig. IV.15 indique un précipité dont I’aire vaut 0.01pm?% L’omission des
précipités les plus fins conduit évidement a une surestimation du diametre moyen de
précipités. Notons cependant que le nombre de précipités dont le diameétre est inférieur
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a 100 nm diminue avec la température de recuit (Fig. 1V.14 et Tableau 1V.3). En effet, cette
erreur est la plus importante dans le cas des microstructures vieillies a des températures
faibles, entre 700 et 800°C. Tous les précipités ont été pris en compte pour 1’analyse de
distribution de leurs tailles (les plus fins étant compris dans la classe regroupant les précipités
de diametre inférieur a 300 nm) ainsi que pour I’estimation de la densité surfacique de

precipités.

Fig. 1V.15 Finesse de la microstructure vieillie & 700°C durant 100 h: a. exemple d’une image analysée, b.

détail de la microstructure indiqué sur ['image a.

700°C 725°C 750°C 800°C 850°C 980°C
Pourcentage de
précipités dont 6,2 7,6 6,3 6,4 34 1,6
d <100 nm

Tableau 1.3 Pourcentage de précipités inferieurs & 100 nm dans les microstructures étudiées.

Les histogrammes sur la Fig. IV.16 montrent 1’évolution de diametre moyen des
précipités en fonction de la température. Les précipités ont été regroupés en classes selon leur
taille: la premiére correspond aux précipités dont le diamétre moyen est inférieur ou égal a
300 nm, la deuxieme classe regroupe les précipités dont le diamétre moyen se situe entre
300 et 500 nm et ainsi de suite. Les histogrammes présentent la fraction de précipités dans
chacune des classes.

Apreés le traitement a 700°C, 93.2% de tous les précipités constituent les précipités les
plus fins. Les précipités restants représentent des tailles inférieures a 500 nm. En augmentant
la température, ces proportions changent : la fraction des plus petits précipités baisse au profit
des précipités plus gros due a leur croissance. En méme temps, nous observons une apparition
de précipités dans la troisieme et la quatrieme classe. La distribution de tailles des précipités
s’élargit avec la température. Dans la gamme de basses températures 700-750°C, la
précipitation secondaire est trés fine et uniforme ; les précipités dont le diameétre excede
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500 nm sont soit absents (700°C), soit peu nombreux (725 et 750°C). A 800 et 850°C, une
hétérogénéite de précipitation secondaire est observée : de trés fins précipités et de gros
précipités coexistent dans une cellule. Ces caractéristiques sont bien visibles sur la Fig. 1V.14.
Finalement, a 980°C, la précipitation secondaire est majoritairement constituée des précipites

de diametre supérieur a 300 nm.

700°C 100h T725°C 100h
100 100
93,2 87
~ 80} —~ 80
g s
= 6ot 60
2 =
‘g 40 | § 40
= 20 = 2 12
68 1 0 0
0 L L L 0 L N .
100 300 500 700 900 100 300 500 700 900
Classes Classes
750°C 100h 800°C 100h
100 100
71,2 .
. &0 —_ 80 68.5
= 60 = 60
2 =
S 40 S 40
z 202 z 3.1
I ' =20
26 0 0 61 2,3 0
0 . 0 . : . .
100 300 500 700 900 100 300 500 700 900
Classes Classes
850°C 100h 980°C 100h
100 100
— 80 709 — 80
g S
= 60 = 60
2 = 41,7
2 40! T 40 31,7
g 23 = 23,3
=20t =2
48 2 0 3,3 0
0 . . . . 0 : ; + ;
100 300 500 700 900 100 300 500 700 900
Classes Classes

Fig. V.16 Distribution des tailles des précipités apres des recuits de 100 heures dans la gamme de températures
de 700 a 980°C.

La Fig. IV.17 présente le diamétre moyen des précipités dans les états
microstructuraux ayant subi un recuit de 100 h. Bien évidemment, ce diametre augmente avec
la température : entre 700 et 980°C sa valeur double. Notons que dans les microstructures

dans lesquelles la fraction de précipités inférieurs a 100 nm est significative, le diametre
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moyen est surestime : en effet, la différence entre 980°C et de basses températures peut étre

encore plus flagrante.

400
‘S 350 | °
£ 350
% 300 280
= ® 700
2 ® 260
2 250 ¢ ® 240 ® 725
o 200 f ® 200 ® 750
R ® 180 ® 500
q; 150 | 850
g 100 | ® 980
o
S 507
0
680 730 780 830 880 930 980
Température de recuit (°C)

Fig. V.17 Influence de la température sur le diamétre moyen des précipités. Recuit de 100 h a 700-980°C.

IV.1.2.2 Effet du temps du recuit
Nous nous sommes intéresses aux effets du temps sur la taille des précipités a trois

températures différentes : 700, 980 et 1040°C. La température 700°C est représentative du
comportement a basse température, tandis que 980°C est proche des conditions de service.
Afin de caractériser les effets potentiels d’une surchauffe, la cinétique de précipitation a
1040°C a été aussi analysée. Les Fig. IV.18, IV.19 et IV.20 représentent les états
microstructuraux et les Fig. 1V.21, IV.22 et 1V.23 leur analyse apres des traitements suivants :

e 700°C: 100 et 200 h

e 980°C: 100, 200 et 1000 h

e 1040°C:let9h
Notons les échelles du temps différentes: les recuits a 1040°C ont duré seulement 1 et 9 h. Le
Tableau IV.4 contient le pourcentage de précipités inferieurs a 100 nm : sauf pour le cas de la

microstructure vieillie a 700°C durant 100 h, cette valeur ne dépasse pas 3%.

700°C 700°C 980°C 980°C 980°C 1040°C 1040°C
100h 200h 100h 200h 1000h 1h %h
Pourcentage de
précipités dont 6,20 2,60 1,60 1,25 1,30 1,28 1,00
a<100 nm

Tableau IV.4 Pourcentage de précipités inférieurs a 100 nm dans les microstructures étudiées.
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700°C/100h = = e 700°C/200h

Fig. 1V.18 Précipitation secondaire apres des traitements a 700°C durant 100 et 200 h. Imagerie MEB.

ogo*crioon .~ AN 980°C/200h Al 980°C/1000h

Fig. 1V.19 Précipitation secondaire aprées des traitements a 980°C durant 100, 200 et 1000 h. Imagerie MEB.

1040°C/1h ' | 1040°C/9h

\

A\

Fig. 1V.20 Précipitation secondaire apres des traitements a 1040°C durant 1 et 9 h. Imagerie MEB.
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Fig. IV.21 Distribution des tailles des précipités apres des traitements a 700°C durant 100 et 200 h.
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Fig. V.22 Distribution de diamétres des précipités apres des traitements a 980°C durant 100, 200 et 1000 h.
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Fig. 1V.23 Distribution des tailles des précipités aprés des traitements a 1040°C durant 100 et 200 h.

-91 -



Chapitre IV Traitements courts

500,10
450,10 | @ 460 (9n) B 700°C
3 ¢ 420 (1h) ® 430 (1000h) | @ 980°C
£ 0y 1040°C
2 @ 370 (200n) ¢
£ 010 r @ 350 (100h)
8 00 |
o
o 25010 |
S [ ]
i 220 (200n)
g 200,10 B 150 (100h)
o L
g 15010
N
g 10010
O
50,10 |
010
0 1 10 100 1000 10000
Temps de traitement thermique (h)

Fig. 1V.24 Influence du temps sur le diametre moyen des précipités. Traitement a 700, 980 ou 1040°C.

Les conclusions concernant les données présentées sur les Fig. 1V.21-23 sont les suivantes :

A 700°C entre 100 et 200 h de traitement, les précipités croissent. Le nombre de
précipités les plus fins diminue de 93.2% aprés 100 h a 77.3% apres 200 h de recuit :
le diamétre moyen augmente de 180 a 220 nm,

A 980°C entre 100 et 200 h, le nombre de précipités dans la classe des tailles faibles
augmente légérement : cet effet est probablement dd a la croissance des précipités les
plus fins. Entre 200 et 1000 h de vieillissement, le nombre de précipités dans la méme
classe baisse de 10% : en paralléle, le nombre de précipités supérieurs a 700 nm
double. Le diamétre moyen augmente de 350 nm apres 100 h a 430 nm aprés 1000 h
de recuit,

A 1040°C, la distribution des diamétres des précipités aprés une heure de traitement
est proche de celle aprés 9 h, cependant une augmentation du diametre moyen des

précipités est observée : a cette température, la croissance est tres intense.

IV.1.3 Densité surfacique de précipités dans les zones proches de précipités primaires

Le nombre de précipités par unité de surface a été calculé pour tous les états

microstructuraux. Il est a noter qu’a des températures basses, entre 700 et 750°C, ce nombre

est le plus éeleve et il baisse brusquement avec la température. Aprés un traitement de 100 h a

la température proche de la température de service, 980°C, il ne vaut que 0.5 précipité/um?;

la méme valeur est observée apres des traitements a 1040°C. L’augmentation du nombre de

précipités a 700 et 980°C entre 100 et 200 heures est probablement due a la croissance des
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précipités les plus fins. Entre 200 et 1000 h a la température de service, le nombre de

précipités baisse et leur diamétre moyen augmente : cela peut correspondre a un début de

coalescence.

Densité surfacique de précipités: effet de la temperature
15
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Fig. 1V.25 Densité surfacique de précipités: effet de la température et du temps.

Estimons le taux de coalescence a 980°C en utilisant I’équation suivant [Gus02] :

avec :

d°—d2 =kt

d — rayon moyen & la fin du vieillissement (m),

do — rayon moyen initial (m),
t — temps du vieillissement (s),
k — taux de coalescence (m%™).
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A cette fin, le diamétre de précipités a été traduit en rayon. Le taux la coalescence k calculé a
980°C entre 200 et 1000 h de vieillissement vaut1.3x10%'. A titre de comparaison, le Tableau
IV.5 donne des valeurs du paramétre k issues de la littérature pour la coalescence du My3Cg
dans I’austénite, dans des conditions de vieillissement sans sollicitation mécanique. Notons
que ces valeurs ont été calculées pour des températures beaucoup plus basses pour lesquelles
la coalescence devrait étre lente. La valeur k obtenue pour la température 980°C est de méme
ordre de grandeur que celle calculée par d’autres auteurs pour 700°C. Donc, dans la
microstructure de 1’alliage étudié a la température de service, la coalescence survient aprés

des périodes courtes de vieillissement, cependant sa vitesse est relativement lente.

Référence [Gus02] [Hu06]
acier en % mass. : 0.1%C, 9% Cr | en % mass. : 0.36%. C, 5% Cr
k 4600°C : 8x10™ a700°C : 7.6x10%

Tableau IV.5 Valeurs du paramétre k de la coalescence des précipités M,3Cg dans deux aciers austénitiques.

V.2 Analyse fine de la précipitation : « échelle du MET »
La finesse de la précipitation secondaire exige 1’utilisation d’un MET. Dans ce qui suit

nous allons présenter les résultats de ces observations. La précipitation secondaire dans les

états étudiés est majoritairement constituée de deux populations de phases : M23Cs et NbC.

IV.2.1 Morphologie des précipités du M,3Cs
Le carbure de type M,3Cs est présent dans tous les états étudiés. Il précipite trés

facilement dans la matrice riche en chrome. La Fig. V.26 présente la précipitation secondaire
de ces carbures dans la gamme de températures 725-850°C, aprés 100 heures du
vieillissement. L’identification du M23Cs a pu étre obtenue grace a 1’analyse des diagrammes
de diffraction électronique. Ce carbure croit dans 1’austénite dans un rapport d’orientation
«cube en cube » Les deux phases étant de type cubique a faces centrées, les plans
cristallographiques {100} de D’austénite sont paralléles aux plans {100} du M23Cs. Le
paramétre de maille du M,3Cs est environ trois fois plus important que celui de 1’austénite, les
taches de diffraction provenant des plans {200} du M3Cs découpent en effet en trois la
distance entre deux taches provenant des plans de méme type de ’austénite. Le désaccord

paramétrique calculé suivant les plans {100} est de I’ordre de 1.6%.
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725°C/100h

Fig. 1V.26 Etat de précipitation aprés des traitements durant 100 h dans la gamme de températures 725-850°C.

Imagerie MET en champ clair et en champ sombre. Identifications du carbure de type M,3Cg par la diffraction.

Les précipités du My3Cs sont semi-cohérents avec la matrice : une présence des
dislocations a I’interface y/M23Cs est observée (Fig. IV.27). Leur présence accommode la

distorsion élastique due au désaccord paramétrique.
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700°C/200h axe de zone [112] 980°C/1000h axe de zone [100]

Fig. 1V.27 Semi cohérence de la précipitation du MxsCs . dislocations d’interface.

A T’échelle du MEB (Fig. IV.8), la précipitation secondaire est caractérisée par une
variété des formes : des cubes, des batonnets et des aguilles sont observés dans des états
vieillis étudiés. Nous nous attendions a ce que ces formes diverses correspondent a des phases
différentes. Les observations au MET n’ont pas confirmé cette hypothése : indépendamment
de leur forme, les cubes, les batonnets et les aguilles ont été identifiés comme étant le carbure
M23Cs (Fig. IV.28). Notons que d’autres auteurs ont observé les mémes caractéristiques : ils
constatent, sans explication plus ample, que dans les alliages HP, le M23Cg précipite sous
forme d’aguilles lorsque la sursaturation de la solution solide en chrome est trés élevée
[Bar91], [Soa92], [Rat04].

Les précipités qui prennent des formes géométriques présentées sur la Fig. V.28 sont
caractérisés par une forte anisotropie de 1’énergie d’interface qui dépend de leur cohérence
avec la matrice. Beckitt et. al. [Bec67] ont constaté que dans 1’austénite les interfaces du
M23Ce les plus probables sont les plans {111}, {110} et {100}, possédant une bonne
correspondance atomique avec la matrice. Précédemment nous avons montré (La Fig. 1V.26)
que les plans {100} du M3Cg sont cohérents avec la matrice. La cohérence dépend fortement
du parameétre de maille, qui, quant a lui, dépend de la composition chimique de la phase en

question.
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Fig. 1V.28 Précipités du M,3Cg sous formes de cubes, batonnets, aguilles et chaines de précipités. Imagerie

MET. Diffraction des précipités.

Nous avons observé dans différents états microstructuraux (Fig. 1V.29) que le M33Cs
est riche non pas seulement en chrome mais il peut également contenir d’autres éléments et en

particulier, le fer.

Cr

Fig. V.29 Composition chimique des précipités apres différents vieillissements : a. 725°C/100 h, b.
850°C/100h, c. 1040°C/1h. Les fleches indiquent les précipités dont la composition chimique est représentée sur
le spectre (d.). MET EDX.

L’enrichissement du M»3Cs en d’autres ¢léments d’alliage peut influencer la valeur du
paramétre de maille et de méme le désaccord paramétrique entre le précipité et la matrice. Le
calcul thermodynamique de la composition chimique du M,3Cs montre que ce carbure peut
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contenir, a part du chrome, d’autres éléments métalliques tels que le fer, le nickel et, en petite
quantit¢ de l’ordre de 0.002% atomiques, le manganese (Fig. IV.30). Notons qu’un
enrichissement du M,3Cg en fer de I’ordre de 2.55% modifie le paramétre de maille de 10.63
(Cry3Cs) @ 10.65nm ((Cr,Fe)23Cs) [lcd12].

M23C6
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Fig. 1V.30 Composition chimique d’équilibre des précipités du M,3Cg calculée via Thermo-Calc pour [’alliage
« C ».

Afin de lier la composition chimique des précipités a leur forme, nous avons effectué
de nombreuses analyses a ’EDX couplé au MET. Bien évidemment, ’EDX ne permet pas de
quantifier la teneur en carbone, mais seulement, dans le cas présent, vérifier le rapport des
quantités de chrome, de fer et de nickel. La nature de chaque précipité dont la composition a
été mesurée, a ¢t¢ vérifice par la diffraction €lectronique. Une dizaine de cubes et d’aguilles
ont été analysés. Pour éviter le signal provenant de la matrice, seulement des précipités se
trouvant au bord d’un échantillon, comme le montre la Fig. V.28, ont été pris en
considération. Des mesures de la matrice par ’EDX donnent le rapport des quantités de fer,
nickel et chrome correspondant a sa composition nominale.

La Fig. 1V.31 montre un spectre représentatif de toutes les mesures : nous observons
un carbure de chrome enrichi en fer, en nickel et en manganése. Notons que la matrice de
I’alliage « C » est riche surtout en fer, nickel et chrome, les deux premiers étant souvent
identifiés dans la composition chimique du Mj3Cs. Les quantités de chrome, fer et nickel ont
été normalisées a 100%. Ensuite, leurs fractions ont été calculées sachant que dans le carbure

de type M3Cs, la fraction atomique de 1’élément métallique M est de I’ordre de 0.79. Les
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résultats sont présentés sur la Fig. 1V.32. Sur ces diagrammes, nos mesures sont comparees

avec la composition d’équilibre des précipités calculée via Thermo-Calc.

Cr

Fig. V.31 Mesure de la composition chimique des préecipités du M,3Cg par I’EDX couplé au MET.
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Fig. V.32 Composition chimique moyenne de 10 précipités de M,sCg sous forme de cubes et d’aguilles aprés un
traitement & 725 et 750°C durant 100 h - MET EDX. Composition chimque de précipités de MCg a [ état

d’équilibre calculée via Thermo-Calc.

Tout d’abord, notons que par rapport a 1’état d’équilibre prévu par Thermo-Calc, tous
les précipités sont moins riches en chrome. Cet élément est remplace par le fer et le nickel.
Pour les deux températures analysées, les précipités sous forme de cubes sont plus riches en

chrome que les précipités sous forme d’aguilles. En revanche, dans ces précipités, la fraction
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de fer, de nickel et de manganése est toujours plus importante que dans les cubes ; de plus,
elle est elevée par rapport & la composition d’équilibre. Ces résultats peuvent suggérer que la
formation d’aguilles est due a un enrichissement du M23Cg en fer et en nickel ce qui serait a
priori en désaccord avec les auteurs [Bar91] qui expliquent la présence d’aguilles par une
sursaturation treés élevée en chrome dans la matrice. Cependant, les différences observées sont
faibles compte tenu de la précision de ’EDX étant de I’ordre de 1% atomique. En effet, nous
n’avons pas pu relier I’enrichissement du M3Cg en fer et en nickel a la diversité de formes de

ce carbure.

IV.2.2 Précipitation du NbC
La deuxieme population de précipités secondaires dans la matrice austénitique de

I’alliage « C » est constituée de fins précipités du NbC de taille nanométrique. La
précipitation du NbC lors du vieillissement est limitée par la disponibilité de niobium dans la
matrice. La teneur en niobium dans 1’alliage vaut environ 0.35% atomiques, cependant une
grande partie de cet élément est consommée par la précipitation primaire lors de la
solidification de I’alliage. Une simulation de solidification via Thermo-Calc permet d’estimer
la part de niobium restant en solution solide a 0.07% atomiques.

La Fig. 1V.33 montre la précipitation du NbC dans la microstructure vieillie a 850°C
pendant 100 heures. Le carbure NbC, comme le M23Cs, croit dans 1’austénite dans un rapport
d’orientation « cube en cube »: {100}NbC || {100}y. Notons que le désaccord paramétrique
entre les deux phases est de 1’ordre de 21%, le paramétre de maille du NbC et de 1’austénite
valant respectivement 0.447 et 0.36nm. En effet, la cohérence du NbC avec la matrice
austénitique est difficilement envisageable. En revanche, il est probable que sa germination
s’effectue suivant les plans {100} car des carbures NbC prennent des formes proches de
carrés et comme 1’indique le diagramme de diffraction sur la Fig. IV.33, ils gardent le rapport

d’orientation « cube en cube » avec ’austénite.
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Fig. 1V.33 Précipitation du NbC 850°C/100 h : a., b. précipités du NbC en orientation proche de AZ[100], c. les
méme précipités en champs sombre, d. diagramme de diffraction de /’austénite et du NbC, AZ[100]. MET.

Les Fig. 1V.34 et IV.35 présentent la précipitation du NbC dans d’autres états

microstructuraux.

Fig. 1V.34 Etat de précipitation dans la microstructure vieillie & 750°C/100 h : a. une large zone avec deux
populations de précipités, b. précipitation du NbC sur les lignes de dislocations. Lame prélevée par le FIB.

Imagerie MET.

A 750°C, un grand nombre de précipités de taille de quelques dizaines de nanométres est

observé sur des lignes des dislocations (Fig. 1V. 34. a.). La Fig. 1V.34 b. montre un détail de
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cette microstructure : un alignement des précipités le long d’une dislocation. L’image
présentée provient d’une zone proche d’un ancien précipité primaire, particulierement riche
en dislocations. Le méme type de précipités de taille similaire a été observé aprés des
traitements a des températures plus élevées : a 850 et 950°C (Fig. IV.35a. et b.).

0,5 um

Fig. 1V.35 Fine précipitation hétérogéne dans la microstructure vieillie pendant 100 heures : a. 850°C
AZ [100], b. 950°C AZ[110]. Imagerie MET.

Les carbures NbC dans deux microstructures peuvent étre compares sur la Fig. 1V.35, les
deux images possedant la méme échelle. Dans tous les cas, la germination de cette fine
précipitation se fait sur des lignes des dislocations. Dans la microstructure vieillie a 750°C, un
pourcentage important de dislocations est « décoré » par de petits précipités. En revanche,
dans les microstructures ayant subi des vieillissements a 850 et 950°C, des dislocations libres

des précipités sont souvent observées (Fig. 1V.36).

Fig. 1V.36 Dislocations libres de la précipitation secondaire dans la microstructure vieillie a 850°C (a.) et
950°C (b.) pendant 100 heures. Imagerie MET.
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La composition chimique de ces précipités a été analysée par I’EDX couplé au MET (Fig.

IV.37).

Fig. V.37 Enrichissement de fins carbures en niobium et en titane dans la microstructure vieillie a 850°C.
Analyse EDX au MET.

Dt a leur finesse, il n’a pas été possible d’analyser ces précipités en évitant le signal
provenant de la matrice. La Fig. IV.37 présente une zone d’analyse avec deux spectres dont
I’'un correspond a un précipité et ’autre a la matrice. Dans le cas du précipité, un
enrichissement en niobium et en titane par rapport a la matrice est observé. Le résultat est
représentatif d’autres analyses qui ont été réalisées dans les échantillons vieillies a 750 et
950°C.

La germination du NbC sur les lignes de dislocations est un phénoméne connu,
constaté dans d’autres alliages austénitiques [Rai02], [Pil00], [Wan02], de méme que dans des
alliages de type HP [Iba93]. Ce phénoméne peut se justifier par les relations
cristallographiques entre la matrice et le NbC et aussi par la composition de 1’alliage. Entre
I’austénite et le carbure NbC le désaccord paramétrique est fort, de I’ordre de 21%, ce qui
peut rendre la germination difficile. Dans 1’alliage étudié, la teneur en niobium est faible
(0.35% atomiques) ce qui exige une diffusion de niobium intense sur de longues distances. De
plus, le rayon ionique élevé de I’atome de niobium constitue un frein a sa diffusion. Le
Tableau 1V.6 donne les valeurs du coefficient de diffusion du niobium dans I’austénite pour
les trois températures considérées : sa valeur est d’un ordre plus faible que par exemple le

coefficient de diffusion du chrome dans 1’austénite.
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T (°C) 750 850 950

Dyp (M%s™) 1,4x10™"° 2,9x1078 3,4x10™"
Solubilité de C dans y (ppm at.) 3 13 35
Solubilité¢ de Nb dans y (ppm at.) 120 160 250

Tableau IV.6 Coefficient de diffusion du niobium dans I’austénite calculé avec : Dy=0.56x10* m’s™ et E=286

kdmol™ [Fuj01]. Solubilité de carbone et de niobium dans I'austénite calculée via TC.

D’autre part, la taille importante de I’atome de niobium est certainement source d’une
ségrégation de cet élément sur les dislocations coin. Le carbone, un élément interstitiel, peut
également ségréger sur les dislocations sous forme des atmospheres de Cottrell. En effet, une
teneur en niobium supérieure a celle de la matrice et une éventuelle présence de carbone
peuvent faciliter la germination du NbC sur les lignes des dislocations.

La taille moyenne des précipités du NbC dans les microstructures vieillies & 750-
950°C a été estime a partir des images MET. Les images des microstructures vieillies a 750 et
850°C ont été prises dans 1’axe de zone [100]. Si nous admettons la forme cubique (de coté a)
des précipités, leur aire mesurée dans cette orientation correspond & a*. En revanche, dans le

cas du traitement a 950°C, les images MET ont été prises dans I’axe de zone [110] : I’aire
mesurée vaut alors a’~2. Le cOté moyen des précipités a a été calculé a partir des aires

mesurées. Pour chacune de températures une dizaine de précipités a été analysée. Les résultats

sont présentes sur la Fig. 1V.38.
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Fig. 1'V.38 Diameétre moyen des précipités NbC dans les microstructures vieillies a 750-950°C pendant 100 h.
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Le diamétre moyen des précipités de niobium est de 1’ordre de 28 et 27 nm a 750°C et a
980°C respectivement. Par contre, nos analyses des échantillons vieillis & 850°C montrent des
précipités de taille presque deux fois plus importante que dans les cas précédents. Une telle
évolution de la précipitation, a priori surprenante, peut s’expliquer par deux phénomeénes
distincts. L’augmentation de la taille du NbC entre 750 et 850°C peut traduire un nombre de
germes disponibles plus faible et une diffusion accélérée a cette derniére température. Par
contre, la baisse des dimensions des précipités entre 850 et 950°C correspond probablement a
la solubilité accrue du niobium dans la matrice et donc, une quantité moindre de ce composant

disponible a la création de la seconde phase.

1V.2.3 Germination sur des défauts cristallins
Nous avons montré que la nature des transformations de phases dans les alliages HP

conduit a une forte hétérogénéité. En particulier, méme apres des traitements de vieillissement
relativement longs (100 h a 750°C par exemple), la précipitation secondaire ne progresse que
peu : au centre des cellules dendritiques de taille d’environ 40 um, aucun précipité secondaire
n’est observé a I’échelle du MEB. Le souci d’une analyse plus approfondie de la cinétique de
précipitation secondaire nous a incités a s’intéresser aux tout premiers stades de précipitation,
dans des zones ¢éloignées d’anciens précipités primaires de chrome. A cette fin, plusieurs
lames MET ont été prélevées par FIB dans des centres de cellules.

Afin de comparer la cinétique de précipitation dans des zones différentes d’une cellule
dendritique, nous avons fait prélever des lames minces par le FIB. La Fig. V.39 schématise la
fagon du prélevement de deux lames dont I’'une a été extraite de la zone adjacente a un ancien
carbure primaire (point rouge) et I’autre dans le centre de cellule (point vert). L’avantage de
cette méthode est qu’il est possible de prélever des lames dans un endroit précis d’un
échantillon. Les lames FIB ont été prélevées dans deux échantillons: 700°C/200 h et
750°C/100 h.

10um WD 9.2mm

Fig. V.39 Choix des zones de prélevement des lames par FIB : au bord d’une cellule, au centre d une cellule.
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L’¢état de microstructure dans la zone a proximité de la source de carbone (bord de la
cellule) est présenté sur les Fig. 1V.40 et IV.41. Nous y observons deux populations de
précipités. La premiére est constituée des précipités M,3Cs de taille d’environ 200-400 nm,
semi cohérents avec la matrice, ayant précipité surtout de maniére homogéne. La seconde est
une population du NbC de taille d’environ 20-30 nm (mesurée en orientation de la lame
proche [100]), le plus souvent sur des lignes de dislocations. Le fait d’observer un contraste
en «grains de café » témoigne de sa cohérence avec la matrice. Ces observations sont

conformes avec nos observations effectuées au MEB.

Fig. 1V.40 Microstructure vieillie & 750°C pendant 100 heures : a., b état de précipitation dans une zone a

proximité d'un ancien carbure de chrome, AZ [112]. Imagerie MET.

A 700°C, nous avons aussi observé des précipités du M,3Ce alignés sur des lignes de
dislocations, de taille moyenne de I’ordre de 150-200 nm (Fig. 1V.41). Ce type de
précipitation a été déja reporté dans le travail de Beckit et al. [Bec67]. En début de la
germination, les précipités sont éloignés les uns des autres mais au fur et & mesure de leur
croissance, ils s’approchent et commencent a se joindre. En effet, dans la microstructure ils
apparaissent comme « des chaines de précipités ». Ce mode de germination ne semble pas
prédominant dans I’alliage « C », méme si des chaines de précipités y sont observees

occasionnellement.
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Fig. 1V.41 Microstructure vieillie a 700°C pendant 200 heures - état de précipitation dans une zone a proximité

d’un ancien carbure de chrome, AZ [110]. Imagerie MET.

Dans les lames prélevées dans le centre d’une cellule, nous observons une tres fine
précipitation secondaire. La Fig. IV.42 présente 1’état de la précipitation pres du bord de la
lame FIB. Le nombre de précipités dans cette zone est faible et ce sont surtout des précipités

NDbC sur des lignes de dislocations qui sont observés.

Fig. 1V.42 Microstructure vieillie & 750°C pendant 100 heures : état de précipitation dans le centre d 'une

cellule ; orientation de I’échantillon proche de [100]. Imagerie MET.

La Fig. 1V.43 présente deux autres exemples de la précipitation dans la méme zone. Nous y
observons une précipitation fine, plus abondante que précédemment, présente sur des défauts
cristallins. La Fig. 1VV.43 a. montre la présence de carbures sur des lignes de dislocations. Les
carbures visibles sur la Fig. IV.43 b. ont probablement précipité sur un défaut d’empilement.
La Fig. IV.43 c. présente un diagramme de diffraction correspondant a la zone montrée sur

I’image b. : la tdche indiquée par la fleche jaune provient du NbC et I’image présentée sur la
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Fig. 1V.43 d. est créée a partir de cette tache. Les fleches rouges sur la Fig. V.43 b. et d.

montrent le méme précipité du NbC en champ claire et sombre, respectivement.

Fig. 1V.43 Microstructure vieillie & 750°C pendant 100 heures : a., b. :état de précipitation dans le centre d’une
cellule, champ clair ; c. diffraction dans la zone présentée sur I'image b., d. zone présentée sur I'image b. en

champ sombre. Orientation de [’échantillon proche de [100]. Imagerie MET.

Etant controlée par ’apport de carbone, la précipitation secondaire est tres hetérogéne
a travers une cellule. Dans la zone éloignée de la source de carbone, la germination se produit
sur des défauts cristallins. Due a sa finesse, elle n’est pas perceptible a 1’échelle d’'un MEB.
En revanche, a proximité d’anciens carbures primaires de chrome, la précipitation secondaire
est beaucoup plus avancée et abondante. Le My3Cq précipite en majorité de maniére
homogéne. Notons que la germination du carbure NbC indépendamment de la zone

d’observations se fait presque toujours sur des lignes de dislocations.
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1V.3 Zones dénudées
Dans les états vieillis de 1’alliage « C », la précipitation secondaire est caractérisée par

une forte hétérogénéité a cause de la distribution non uniforme du carbone dans la matrice.
Aprés des traitements courts, la précipitation est la plus abondante et la plus avancée a
proximité des interfaces dendritiques. Cependant, dans le voisinage direct d’anciens carbures
primaires de chrome, nous observons une zone d’environ un micrometre, dépourvue de toute

précipitation secondaire (Fig. 1V.44).

700°C/100 h 700°C/200 h 725°C/100 h
-
750°C/100 h 800°C/100 h 850°C/100 h

-m -_ Zum |

980°C/100 h 980°C/200 h 980°C/1000 h

Fig. 1V.44 Zone dénudée libre de précipitation secondaire en fonction des conditions de vieillissement, &

proximité d’'un ancien carbure primaire de chrome. Imagerie MEB.

Les mesures de la largeur de cette « zone dénudée » sur une dizaine d’images MEB (Tableau
IV.7) montrent que, pour un méme temps de recuit, la largeur de la zone augmente avec la
température. Pour une méme température, la zone dénudée s’accroit avec le temps.
Cependant, pour des vieillissements a 980°C, sa valeur moyenne se stabilise entre 200 et

1000 h de traitement thermique.
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700°C 725°C 750°C 800°C 850°C 980°C

min 0,3 0,3 0,4 0,4 0,6 0,7

moyenne 0,5 0,5 0,6 0,8 0,8 1,0

max 0,6 0,7 0,9 1,1 1,2 1,4

700°C 980°C 1040°C
100 h 200 h 100 h 200 h 1000 h 1lh 2h
min 0,3 0,5 0,7 0,7 0,9 0,3 0,5
moyenne 0,5 0,9 1,0 14 1,4 0,6 0,9
max 0,6 1,1 1,4 2,0 2,5 0,9 1,3

Tableau IV.7 Mesures de la largeur de la zone dénudée dans les microstructures vieillies dans des conditions

différentes. Moyenne de 10 mesures. Influence de la température et du temps de recuit.

L’existence de la zone dénudée a été également confirmée en microscopie électronique a
transmission. Cette technique permet la détection d’éventuels précipités plus fins que ceux
observés en MEB. La Fig. 1V.45 met en évidence I’existence d’une telle zone dans la

microstructure vieillie & 700°C durant 200 h.

Ancien carbure de
chrome

Fig. V.45 Zone dénudée dépourvue de précipités secondaires a proximité d’un ancien carbure primaire de
chrome. Microstructure vieillie & 700°C pendant 200 h. Imagerie MET. Lame FIB, axe de zone proche de la
direction [112].

Nous avons mesuré la composition locale d’une lame mince au MET couplé avec
EDX. Les teneurs relatifs en chrome, fer et nickel ont été mesurées dans le précipité, la
matrice adjacente et la matrice éloignée de celui-ci (Fig. 1V.46).
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Elément | (1) Précipité | (2) Matrice adj. | (3) Matrice

Fe 9.4 40,7 38,1
Ni 0 374 35.1
Cr 90,6 22,0 26,8

Fig. 1V.46 Composition chimique de la matrice et des carbures de chrome : (1) précipité, (2) matrice adjacente
a un ancien carbure primaire, (3) matrice éloignée de celui-ci. Résultats normalisés a 100%. Alliage vieilli a
700°C pendant 100 heures. MET EDX.

La matrice dans le voisinage direct du carbure riche en chrome se révele étre appauvrie en cet
élément par rapport a la matrice éloignée du carbure. Ainsi, la formation des zones dénudées
dans I’alliage « C » semble analogue au mécanisme de sensibilisation des aciers inoxydables
du fait de la précipitation du M,3Cs aux joints de grains : dans ce cas, une précipitation du
carbure riche en chrome provoque une baisse de sa teneur dans la matrice adjacente. Deux
sources d’un tel appauvrissement en chrome peuvent étre envisagées. Tout d’abord, a 1’étape
de la solidification, la formation des carbures primaires de type M;C3 engendre un drainage
du chrome de la matrice adjacente. Le refroidissement étant rapide, il en résulte un gradient de
la concentration en chrome a travers la cellule a 1’état coulé. Une deuxiéme source de
ségrégation peut venir des transformations au cours du service. Dans ces conditions, les
carbures M;C3; peuvent se transformer en My3Ce. Leur transformation exige d’une part
I’expulsion du carbone du M;Cj et, d’autre part, I’apport de chrome depuis la matrice. La
diffusion du carbone étant plus rapide que celle du chrome, nous pouvons nous attendre, dans
un premier temps, a ce que le volume du carbure diminue. Cette transformation se faisant de
maniere dynamique, la croissance du nouveau carbure M,3Cg provoque une baisse de teneur
en chrome a proximité de I’interface carbure primaire/matrice.

Quant a la matrice adjacente, I’apport de carbone y conduit a la précipitation du M3Cs
secondaire. La Fig. 1\V.47 présente un diagramme pseudo-binaire des phases calculé pour la
composition chimique de 1’alliage « C » en fonction de la concentration en chrome dans le
systéeme. La teneur en chrome nécessaire pour une précipitation du My3Cg est de 1’ordre de
15% massiques a 700°C et elle s’accroit jusqu’a 22% a 1000°C. Cette augmentation de la
teneur en chrome nécessaire pour précipiter le M,3Cgs va de pair avec nos observations : en
effet, nous avons montré que 1’épaisseur de la zone dénudée pour un méme temps de recuit

augmente avec la température (Fig. 1V.44).
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Fig. IV.47 Diagramme pseudo-binaire d’équilibre des phases en fonction de la teneur en chrome, calculé via le
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logiciel Thermo-Calc pour la composition chimique de [’alliage « C ».

Notons aussi que le diagramme pseudo-binaire présenté sur la Fig. 1V.47 indique que,
dans tout le domaine des températures étudiées, pour des teneurs en chrome inférieures a la
valeur requise pour la précipitation du M,3Cs, la précipitation secondaire du M;C3 devrait étre
présente. Or, nos observations n’indiquent pas la présence de cette phase : en absence de
précipités de My3Ce, la matrice austénitique reste monophasée. Ce phénoméne peut
probablement étre expliqué par une difficulté de germination de la phase M-Cs, de structure
orthorhombique et incohérente avec la matrice. Dans ces conditions, nous observons
probablement la matrice austénitique sursaturée en chrome.

La présence des zones dénudées dans la microstructure de 1’alliage étudié nécessite
une étude approfondie. Ce phénomeéne est observé dans le cas des aciers inoxydables ou une
baisse de concentration en chrome provoque la corrosion intergranulaire. Dans le cas présent,
I’existence des zones dénudées a proximité d’anciens carbures de chrome est d’une grande
importance. Dans ce travail, nous avons montré que les interfaces entre des anciens précipités
primaires de chrome et la matrice sont les endroits d’amorcage de fissures lors du fluage. Il
n’est pas exclu qu’une modification locale de la composition chimique de la matrice soit a

I’origine de cet endommagement de I’alliage.
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Chapitre V Traitements complexes

Du point de vue de la résistance au fluage, la microstructure de ’alliage « C » posséde
des points forts tels qu’une taille de grains importante et un réseau de fins carbures primaires
bien repartis dans la matrice. La premiere caractéristique permet de diminuer les effets de la
diffusion dans des joints de grains, un phénoméne qui intervient a des températures tres
¢levées. La seconde limite le risque d’une fissuration le long d’un réseau continu des
carbures, des interfaces matrice/carbure étant des endroits d’amorgage facile. Ces deux
parametres microstructuraux dépendent des conditions de la solidification : 1’obtention d’une
bonne microstructure initiale exige donc une maitrise suffisante des parametres de la coulée
de la part des fabricants. En revanche, une prolongation de vie en service d’un tube coulé peut
étre envisagée par le biais d’une optimisation du processus de la précipitation secondaire.

Une fine précipitation secondaire, stable et uniformément repartie dans la matrice
austénitique serait un parametre assurant a ce type d’alliage une bonne tenue en conditions de
fluage dislocations. Les alliages HP entrent en service a une température proche de 1000°C en
état métastable et ce n’est que dés lors qu’une précipitation secondaire commence a se
produire au sein de la matrice. Cependant, méme apres des périodes relativement courtes, la
coalescence survient due a la tendance naturelle de chaque systéme a atteindre son minimum
énergeétique. Dans le Chapitre IV, nous avons montré qu’a 980°C, donc a une température
proche des conditions de service, les précipités secondaires subissent la coalescence entre 200
et 1000 h de traitement. Ce phénomene meéne le matériau a une détérioration importante de
ses propriétés mécaniques pratiquement des le début de son service, la durée de vie escomptée
des tubes étant d’environ 100000 h. Il est donc nécessaire de controler ces processus de la
transformation de phases afin de créer une précipitation constituant une barriere efficace au
mouvement des dislocations.

Du point de vue technologique, un conditionnement de la microstructure par un
prétraitement thermique avant D’entrée en service du tube est envisageable. Un tel
prétraitement peut étre effectué a une température plus haute ou plus basse par rapport a la
température de service. Lors du service a une température élevée, I’alliage s’approche de son
¢tat d’équilibre et pour une composition chimique donnée, dans des conditions isothermes, 1e
taux des phases précipitées sera constant. Il s’agirait donc d’affiner la précipitation, constituée
du M3Cs et du NbC. L’influence de la température d’un recuit durant 100 h sur la taille et la

densité surfacique des précipités du M,3Cg a été présentée dans le Chapitre IV. Entre 700 et
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980°C, le nombre de précipités diminue plus de deux fois tandis que leur taille moyenne
double. A 980°C, une diffusion intense favorise la croissance des précipités. De plus, a une
température plus haute le nombre de germes stables diminue.

Réfléchissons aux conditions potentielles d’un prétraitement. Sa réalisation a une
température plus importante par rapport a celle de service n’a pas d’intérét : nous avons
montré que méme suite a un vieillissement court a 1040°C, la taille de précipités est tres
importante, leur nombre étant faible (Chapitre 1V). En revanche, un prétraitement a une
température T<980°C permettrait de créer dans la microstructure de 1’alliage, avant son entrée
en service, de nombreux germes stables. Etant donné que la coalescence est plus lente que la
croissance, un tel prétraitement pourrait conduire & un affinement de la précipitation
secondaire : pour le méme taux de phases précipitées a 1’état d’équilibre, dans une
microstructure ayant subi un prétraitement précédant le vieillissement a haute température, le
nombre de précipités serait plus élevé.

Dans ce qui suit nous proposerons des conditions de prétraitements thermiques a des
températures plus basses que la température de service du matériau. Nous étudierons les
microstructures ayant subi des prétraitements en s’intéressant a leurs effets sur deux
populations de phases : M,3Cs et NbC. Comme dans le Chapitre 1V, ces deux carbures seront
examinés en microscopie a balayage et en transmission. Ensuite, 1’influence des

prétraitements sélectionnés sur le comportement en fluage de 1’alliage « C » sera présentée.

V.1 Choix des conditions d’un prétraitement
L’application d’un prétraitement a pour objectif de créer une microstructure homogene

a I’échelle d’une cellule dendritique. Il s’agit donc de trouver des conditions de traitement
assurant un remplissage satisfaisant de cellules par précipitations secondaire. En méme temps,
il faut que cette précipitation reste fine. Cependant, la taille de précipités augmente avec la
température. Il faut donc trouver un compromis en prenant en compte ces deux parametres
microstructuraux. Le Tableau V.1 rappelle les résultats de I’analyse comparative a 1’échelle

du MEB des microstructures vieillies dans la gamme de températures 700-850°C.

700°C/100h | 700°C/200h | 725°C/100h | 750°C/100h | 800°C/100h | 850°C/100h
ZPS (um) 4.5 8.3 9 9.4 13 13.6
Diamétre moyen
180 220 200 240 260 280
(nm)

Tableau V.1 Largeur de la ZPS et taille moyenne des précipités apres des vieillissements a 700 — 850°C.
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Rappelons les deux cas extrémes :

e 700°C/100 h: ce traitement a permis de créer une precipitation tres fine avec un
niveau de remplissage de cellules insuffisant (Fig. 1V.8)

e 850°C/100 h: a cette température la ZPS est suffisamment large, par contre la
croissance des précipités est trop rapide, leur taille est pratiquement comparable a
celles observees dans la microstructure vieillie a 980°C durant 200 h (Fig. V.1). De
plus, comme il a été montré dans le Chapitre 1V, la précipitation du NbC dans la

microstructure vieillie a 850°C semble étre moins abondante.

850°C/100h -, : » 980°C/100h

150KV %5000  1gm WD 7.8mm

Fig. V.1 Comparaison des microstructures vieillies a 850°C et a 980°C. Imagerie MEB en contraste des

électrons secondaires.

Sur la base de ces considérations, trois températures des prétraitements ont été choisies : 700,
725 et 750°C. Les prétraitements a 725 et 750°C dureront 100 heures. La diffusion d’éléments
d’alliage a 700°C étant tres lente, le temps du pré traitement a cette température sera doublé

afin de renforcer son effet. La Fig. V.2 présente les trois microstructures choisies.

700°C/200h 725°C/Eg0h

Fe\

750°C/100

50kV  X2,000 10pm WD 9.4m

1

SEI

Fig. V.2 Choix des conditions d’un pré traitement thermique : 700°C/200 h, 725°C/100 h et 750°/100 h.

Imagerie MEB en contraste des électrons secondaires.
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V.2 Réalisation des traitements complexes
Afin de vérifier ’influence d’un prétraitement sur 1’évolution de la précipitation

secondaire, des traitements complexes ont été effectués. La Fig. V.3 présente un schéma
illustrant ce type de traitement. Les échantillons ont été¢ d’abord prétraités a 700-750°C durant
2, 100 ou 200 heures. Ensuite, ils ont subi un vieillissement a 980°C, pendant 100 ou 1000

heures, simulant les conditions de service.

T (°C) 4

980 T

T L

t 1000h Temps (h)

Fig. V.3 Traitement complexe constitué d’'un pré traitement a une température basse : T=700, 725 ou 750°C

durant 2, 100 ou 200 h, suivi d’un vieillissement a la température de service 980°C durant 100 ou 1000 h.

Dans les paragraphes suivants, les microstructures ayant subi des traitements complexes

seront analysées.

V.2.1 Microstructure des états ayant subi un traitement complexe : analyse au MEB
Avant de discuter les effets des prétraitements durant 100 et 200 h, nous présenterons

les résultats d’un prétraitement trés court a 700°C durant seulement 2 h (Fig. V.4). A I’échelle
du MEB, la microstructure vieillie dans ces conditions est trés proche de la microstructure a
I’état coulé (Chapitre IV, Fig. IV.1); cependant, la présence des germes de taille
nanométrique, pouvant servir de sites de germination, n’est pas a priori exclue. La différence
entre deux microstructures présentées sur la Fig. V.4 n’¢tant pas flagrante, dans la suite de

I’étude des prétraitements plus longs ont été effectués.

-118 -



Chapitre V Traitements complexes

SEI 15.0kv  X1,000 10um WD 8.4mm ENS SE 15.0kV  X1,000 10um WD 8.5mm

Fig. V.4 Comparaison de deux microstructures ayant subi un recuit & 980°C de 100 heures dont une a été pré

traitée a 700°C durant 2 heures. Microscopie a balayage en contraste des électrons secondaires.

La Fig. V.5 présente quatre microstructures vieillies a 980°C pendant 1000 h. Trois
d’entre elles ont subi un prétraitement & une basse température avant un vieillissement a
980°C ; la quatrieme, vieillie a 980°C sans prétraitement quelconque, sera considérée comme
la structure de référence. La densité surfacique et le diamétre moyen des précipités ont été
estimeés a partir des images MEB (5 images par cas). Toutes les images analysées proviennent
des zones similaires, a savoir a proximité immédiate d’un ancien précipité primaire de carbure
de chrome. Les résultats seront résumes dans le Tableau V.2.

La distribution des tailles des précipités est large, elle va de quelques dizaines de
nanometres jusqu’a environ 1 pm. Elle est presque identique dans les quatre microstructures :
environ 70% constituent des précipités inférieurs a 300 nm; 20% correspondent a des
précipités dont la taille est comprise entre 300 et 500 nm et le reste, environ 10%, représente
des précipités supérieurs a 500 nm. Outre la distribution de tailles, leur densité surfacique a
été calculée. Dans toutes les microstructures ayant subi un prétraitement, celle-ci augmente
par rapport a la microstructure de référence : dans la microstructure 750°C/100 h +
980°C/1000 h ce nombre augmente de 69%.
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référence 700°C/200h™+980°€/1000h

<

725°C/100h +980°C/1008h

9

Fig. V.5 Influence d’un pré traitement sur la précipitation secondaire. Imagerie MEB en contraste des électrons

secondaires.

R . ] Augmentation du nombre de
] Diamétre moyen Densité surfacique
Traitement L ) précipités par rapport a I’état de
(nm) de précipités (um™) .
référence (%)
Référence 430 0.36 -
700°C/192h
410 0.40 11
+980°C/1000 h
725°C/100 h
400 0.48 33
+980°C/1000 h
750°C/100 h
400 0.61 69
+980°C/1000 h

Tableau V.2 Diamétre moyen et densité surfacique des précipités dans les quatre microstructures vieillies a
980°C pendant 1000 heures avec ou sans un prétraitement thermique.

V.2.2 Microstructure des états ayant subi un traitement complexe : analyse au MET
L’analyse de stabilité¢ de phases dans la gamme de températures qui nous intéressent

(700-1000°C) montre la présence majoritaire de trois phases : y, M23Cs et NbC. Leur présence
a été confirmée dans les alliages vieillis dans ce domaine de températures par des
observations microstructurales (Chapitre 1V). Elle a aussi été constatée par I’analyse en
diffraction des rayons X des poudres issues de la dissolution des échantillons ayant subi des
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prétraitements (Tableau V.3). Notons que dans trois cas, la présence de la phase CrNbN, dite
phase Z, a été constatée: les raisons possibles de sa présence ainsi que ses effets
envisageables sur le comportement mécanique seront discutés au Chapitre VII.

Traitement thermique M3Cq NbC CrNbN
980°C/1000 h + + +
725°C/100 h+980°C/1000 h + + +
750°C/100 h+980°C/1000 h + + -
700°C/200 h+980°C/1000 h + + +

Tableau V.3 Composition des phases dans les quatre microstructures. Diffraction des rayons X sur les poudres

de carbures obtenues par la dissolution électrolytique.

Nos observations précédentes se sont limitées a 1’échelle MEB, ce qui ne permet que
I’observation des précipités du My3Cs. Les observations a 1’échelle du MET (Chapitre 1V)
montrent la présence de tres fins précipités du NbC. L hypothése de leur présence doit donc
étre vérifiée par cette technique pour des états microstructuraux ayant subi des traitements

complexes.

V.2.2.1 Précipitation du M33Cq
La population du My3Cs, constituant la population majoritaire de précipitation

secondaire, a été observée dans les deux microstructures étudiées : 980°C/1000 h (référence)
et 750°C/100 h + 980°C/1000 h. La Fig. V.6 présente des images prises en champ clair et en
champ sombre ainsi que des diagrammes de diffraction. Le diameétre des précipités du M,3Cs
a eté estimé a partir des images provenant du MET, pour chaque cas une vingtaine de mesures
a été prise :
e 2980°C/1000 h, leur taille varie de 114 a 280 nm, la moyenne étant de 193 nm
e a 750°C/100 h + 980°C/1000 h, leur taille de 95 a 258 nm, la moyenne étant de 162
nm.
Ces précipités appartiennent a la classe des précipités les plus fins. Les observations
microstructurales effectuées en MEB montrent que la distribution des tailles du M,3Cg est trés
large, elle s’étend de quelques dizaines de nanométres jusqu’a un micromeétre. La taille du
M23Ce semble légérement plus faible dans la microstructure ayant subi le prétraitement a
750°C. Par contre, il est a noter que la statistique de ces mesures reste tres faible due a la
caractéristique propre du MET. D’autre part, la densité apparente des précipités qui parait
élevée, n’est en effet qu’un artefact de la projection surfacique d’une information venant d’un

volume.
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Les précipités analysés au MET prennent des formes geométriques, en majorité
carrées. Les diagrammes de diffraction mettent en évidence un rapport d’orientation « cube-
en-cube » entre la matrice et les précipités du M,3Cg, ce qui a également été observé dans des
états vieillis présentés dans le Chapitre IV. De plus, comme aprés des vieillissements durant

100 h, le M»3Cg est semi-cohérent avec la matrice.

Fig. V.6 Comparaison de la microstructure de référence, vieillie & 980°C pendant 1000 h (a., b., ¢.) avec la
microstructure ayant subi un traitement complexe, 750°C 100 h + 980°C 1000 h (d., e., f.). Analyse fine au MET
dans [’axe de zone [100]. Imagerie en champs clair (a., d.) et en champs sombre (b., e.). Diagrammes de
diffraction (c., f.).

V.2.2.2 Précipitation du NbC
Les Fig. V.7 a. et c. montrent une coexistence du M,3Cs (qui a été identifié sur la Fig.

V.6 b.) et du NbC dans la microstructure de référence. Les précipités du NbC sont présentes
en détail sur la Fig. V.7 d. La nature de ces petites particules a pu €tre confirmée par 1’analyse

d’un diagramme de diffraction en orientation proche de I’axe de zone [100]. Sur ce
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diagramme de grandes taches brillantes proviennent de la matrice et une faible tache

supplémentaire, indiquée par la fleche, vient du carbure NbC.

Fig. V.7 Précipités du NbC dans la microstructure vieillie a 980°C pendant 1000 h. Imagerie MET en champs

clair (c., d.) et en champs sombre (a.). Diffraction de la matrice et du NbC, axe de zone [100].

La Fig. V.8 présente I’état de précipitation dans la microstructure ayant subi le
traitement complexe : 750°C/100 h + 980°C/1000 h. Dans la microstructure, le carbure M23Cs
coexiste avec le NbC (Fig. V.8 a. ; les fleches noires indiquent le NbC). Dans les échantillons
étudiés de nombreuses zones comme celle présentée sur la Fig. V.8 b. ont été observées. Cette
zone, a proximité d’un ancien carbure primaire de chrome, est particulierement riche en petits
précipités. Les images c. et d. sur la méme figure montrent la précipitation du NbC en détail :
il précipite principalement de manic¢re hétérogene. L’alignement du NbC comme le présente
la Fig. V.8 d. confirme la germination préférentielle du NbC sur les lignes des dislocations.
Rappelons que ce type de germination a déja été observé dans la microstructure vieillie a
750°C durant 100 h (Chapitre 1V). Nous pouvons donc constater que le mécanisme de
précipitation n’a pas changé : les sites de germination créés a basse température ont été
conservés durant le vieillissement long a 980°C. Conformément a nos attentes, dans les
microstructures ayant subi un prétraitement, la croissance du NbC a 980°C se fait sur les

germes préexistants.
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Fig. V.8 Précipités du NbC dans la microstructure vieillie a 750°C/100 h+980°C/1000 h : a. : coexistence du

M2x3Cg et NbC ; b. : large zone riche en fins précipités NbC ; c. et d. : détails de la zone présentée sur ['image b.

Imagerie MET, orientation de lame proche de [’axe de zone [100].

L’analyse chimique des lames minces par EDX au MET a montré, outre la présence de
niobium, un enrichissement en titane de nombreux précipités de ce type : ces résultats sont
analogues aux résultats présentés dans le Chapitre IV (Fig. IV.37). L’enrichissement du NbC
en titane est un phénomene connu. Dans ce carbure, le titane peut remplacer le niobium dans
toute la gamme de températures étudiées. Finalement, la derniere question concerne un
éventuel enrichissement en azote de ces précipités. La présence de la phase Z a été signalée
dans des aciers austénitiques additionnés avec le niobium [Sou05] : celle-ci peut apparaitre
dans la microstructure au détriment du NbC suite a des vieillissements longs. Les traces de
cette phase ont été identifiées dans les poudres de carbures par la diffraction des rayons X.
Afin de vérifier la composition chimique des précipités en question, une lame mince ayant
subi le prétraitement a 750°C suivi du vieillissement a 980°C durant 1000 h a été analysée en
STEM. Les précipités analysés possedent la structure de type cfc, ce qui exclut la phase Z
ayant une structure tétragonale. Notons que ses précipités prennent la forme de plaquettes
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(Fig. 1.20). De plus, une analyse fine par EDX nous apporte un argument supplémentaire : ces

précipités sont riches en niobium, en titane et en carbone et ils ne contiennent pas d’azote.

3-b (sonde 2.4 nm)

Fig. V.9 Carbure de Nb, Ti et V dans la microstructure ayant subi le traitement complexe : 750°C/100 h +
980°C/1000 h. EDX STEM. Centre Lyonnais de Microscopie.

Par la suite, nous nous sommes intéressés a la coalescence du NbC. Le diamétre des
précipités NbC a été mesurée sur des images provenant du MET en orientation proche de
I’axe de zone [100], une dizaine de mesures étant prise. Les résultats sont présentés sur la Fig.

V.10. Evidemment la statistique de ces mesures reste faible.
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Fig. V.10 Diamétre moyen du NbC dans les microstructures de référence : 750°C/100 h et 980°C/1000 h et dans
la microstructure de I’alliage ayant subi le traitement complexe : 750°C/100 h+980°C 1000 h.

La Fig. V.10 compare la taille du NbC dans deux microstructures de référence
(750°C/100 h et 980°C/1000 h) avec celle dans la microstructure ayant subi un traitement
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complexe (750°C/100 h + 980°C/1000 h). Les carbures créés a 750°C subissent une légere
dissolution durant le vieillissement a 980°C, le taux volumique d’équilibre de NbC a 750°C
étant plus important qu’a 980°C. Notons que le prétraitement a 750°C semble affiner la taille
moyenne du NbC. Dans la gamme de températures s’étendant de 750 a 980°C la taille du
NbC reste fine. Ce carbure, connu de sa résistance a la coalescence [Shil0], procure au

matériau un renforcement par précipitation.

V.3 Effets des prétraitements sur le comportement en fluage
Les essais de fluage de I’alliage « C » ont été effectués dans le laboratoire STM au

Brésil. Compte tenu des conditions de service des tubes, deux mécanismes de fluage peuvent
intervenir : le fluage dislocations et le fluage diffusion. La microstructure de ’alliage « C »
est optimisée en termes de fluage diffusion. Dans le chapitre présent, nous proposons une
optimisation microstructurale par le biais d’un prétraitement a une température plus basse par
rapport a la température de service. Une telle démarche permet d’affiner la précipitation
secondaire : suite a un vieillissement long (1000 h a 980°C), pour le méme taux volumique de
précipités, les microstructures prétraitées sont caractérisées d’une densité surfacique de
précipités plus importante (Tableau V.2). Nous nous sommes donc intéressés aux effets des
prétraitements proposés sur la tenue en fluage de ’alliage « C ». Pour ceci, les éprouvettes

ayant subi les prétraitements ont été testés en conditions de fluage.

V.3.1 Conditions d’essais de fluage
Trois types d’échantillons prétraités ont été testés en fluage:

e 700°C/2 h nommé LS,

e 700°C/200 h nomme LL,

e 750°C/100 h nommeé HL.
Les microstructures vieillies dans ces conditions sont présentées dans le Chapitre 1V. Notons
que le cas LS correspond pratiquement a 1’état coulé de I’alliage « C ». Les états LL et HL
sont caractérisés par une fine précipitation secondaire du M,3Cg et du NbC.

Les essais de fluage sous air ont été réalisés a charge constante sur des machines d’une

capacité de 10 kN dans les conditions suivantes :

e 2950 °C sous 45 et 60 MPa,

e a1050°C sous 25, 40 et 45 MPa,

e 2a1100°C sous 17.5, 25 et 30 MPa.
Lors des essais, le controle de température a été réalisé a 1’aide de thermocouples. La

température a été maintenue constante avec une précision de 1°C. Les valeurs des contraintes
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appliquees lors de ces essais sont largement plus élevées que le niveau de contraintes que les
tubes de reformage subissent en service, celles-ci étant de 1’ordre d’une dizaine de MPa. Bien
¢videmment, plus la contrainte est basse, plus la durée d’essai devient importante. En effet,
les essais de fluage sous charge de quelques MPa ne pouvaient pas étre réalisés pour des
raisons pratiques.

Les éprouvettes pour les essais de fluage ont été découpées d’abord sous formes de

cylindres dans le sens longitudinal du tube comme le montre la Fig. V.11 a.

b.

M12x1,75

Fig. V.11 Découpe des éprouvettes pour le fluage et orientation des grains : a. découpe des cylindres dans le
sens longitudinal du tube, b. géométrie détaillée des éprouvettes testées en fluage, c. orientation des grains dans

la section transversale, d. orientation des grains dans des éprouvettes de fluage.

La géométrie des éprouvettes de fluage est présentée sur la Fig. V.11 b. Dans les
conditions de service, les tubes subissent une contrainte radiale. Issue de la circulation des
gaz ; elle agit dans le sens de I’axe de grains colonnaires, comme le montre la fleche noire sur
la Fig. V.11 c.: en effet elle est quasi parallele a la plupart des joints de grains. Due a la
méthode de découpe des éprouvettes, le rapport entre le sens de la contrainte appliquée lors

des essais et 1’orientation des grains est différent : celle-ci est perpendiculaire a un nombre
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important de joints de grains (Fig. V.11 d.). En conditions reelles, la fraction des joints de
grains perpendiculaires a la contrainte est beaucoup plus faible qu’en conditions d’essai.
Malheureusement, seule une découpe longitudinale permettrait de préparer des éprouvettes

représentatives du matériau dans les conditions de sollicitations.

V.3.2 Essais de fluage : durée de vie

L’ensemble des résultats de fluage réalisés sur 24 éprouvettes est disponible dans
I’Annexe 2. A titre d’exemple, la Fig. V.12 présente les courbes de fluage obtenues a 950°C
sous contrainte de 45MPa. Les éprouvettes LL et HL, ayant subi un prétraitement, montrent
une augmentation de la durée du fluage secondaire par rapport a [’éprouvette LS,

correspondant pratiquement a I’état coulé. Le taux de déformation durant le fluage tertiaire

dans le cas LS est le plus €elevé.

950°C 45MPa

18

467h
N - o
[m]

OLL

Déformation (%)

0 100 200 300 400 500 600 700 800
Temps (h)

Fig. V.12 Courbes de fluage obtenues & 950°C sous contrainte de 45MPa.

La Fig. V.13 présente le gain de la durée de vie des éprouvettes ayant subi un prétraitement
par rapport a 1’état de référence LS dans toutes les conditions d’essais. Sauf un cas (LL,
1100°C, 25 MPa), les éprouvettes prétraitées montrent une durée de vie plus importante par
rapport a 1’état de référence LS testé dans les mémes conditions. Selon les conditions, la durée
de vie en fluage des éprouvettes s’accroit de 117-400% dans le cas LL et de 116-550% dans le
cas HL par rapport a 1’état de référence LS.
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Fig. V.13 Gain de la durée de vie des éprouvettes prétraitées LL et HL par rapport a l’état de référence LS.
Tests de fluage réalisés a 950-1100°C sous contrainte 17.5-60MPa au laboratoire STM.

Plusieurs éprouvettes ont été sélectionnées pour les observations microstructurales :
e les échantillons testés a 950°C : cette température est la plus proche de la température
de service,
e les échantillons testés a 1100°C sous charge de 25 MPa: c’est le seul cas de

détérioration de la tenue en fluage suite a un prétraitement.
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V.3.3 Analyse microstructurale
Nous nous sommes intéressés a 1’évolution microstructurale de 1’alliage en conditions

de fluage. Les observations microstructurales a 1’échelle macroscopique des éprouvettes
fluées a 950°C sous 45 MPa montrent que des fissures se développent le long du réseau

d’anciens carbures primaires ; un exemple de telle fissuration, représentatif de tous les cas

analyses, est présente sur la Fig. V.14.

Fig. V.14 Développement des fissures dans la microstructure de /°éprouvette HL flué a 950°C sous 45 MPa.
Microscopie optique.

Les échantillons testés sous 60 MPa montrent un taux de déformation a la rupture
élevé :

o LLetHL: 18et20% d’allongement, 45 et 36 % de réduction d’aire,

o LS: 32 9% d’allongement et 71% de réduction d’aire.
Les observations microstructurales de ces échantillons confirment une localisation de
déformation plastique : les cellules dendritiques sont allongées dans le sens de la sollicitation
(Fig. V.15). Voicu et al. [Voi09] qui ont teste en fluage deux alliages HP dans les
températures 980 et 1050°C et sous des contraintes comprises entre 20-50MPa ont constaté
qu’au-dessus de 30MPa la localisation de déformation plastique est responsable de

I’endommagement du matériau.
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Fig. V.15 Localisation de déformation plastique dans 1'éprouvette L, testé & 950°C sous 60MPa. Microscopie

optique et électronique a balayage.

Afin d’étudier I’amorgage de fissuration, nous avons analysé la microstructure des
échantillons flués dans des zones éloignées des faciés de rupture. Ces observations mettent en
évidence que, dans toutes les microstructures observées, I’interface matrice/ancien carbure
primaire de chrome et I’interface matrice/carbure primaire de niobium sont des endroits

privilégiés du développement de cavites (Fig. V.16).

Fig. V.16 Amorcage de fissuration : a. fissuration a [’interface ancien carbure primaire de chrome/matrice, LS
950°C 45MPa 467h, b. fissuration a l’interface carbure primaire de niobium/matrice, LL 950°C 45MPa 547 h.

Imagerie MEB en contraste des électrons secondaires.

Nous nous sommes intéressés a 1’effet éventuel de la phase G sur la rupture en fluage
des éprouvettes. Dans les alliages HP, la phase G, considérée par certains auteurs comme
nocive [Shi08], peut étre associée au développement des cavités a I’interface matrice/phase
G : la transformation du carbure NbC en la phase G conduit a une augmentation considérable
de volume [Ec097], ce qui crée une source de contraintes. De nombreuses analyses chimiques
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des cavités montrent que celles-ci se développent a I’interface matrice/carbure primaire de
niobium, 1’enrichissement simultané de ce dernier par nickel et silicium n’a pas été¢ constaté
(Fig. V.17). La présence de la phase G n’a pas été confirmée méme dans la microstructure des
éprouvettes fluées a 950°C sous 45MPa. Ces éprouvettes présentent des temps a rupture

importants qui peuvent favoriser I’instabilité du NbC vers la phase G.

Fig. V.17 Analyse chimique d’une cavité a proximité d un carbure primaire de niobium. Distribution du

niobium, du silicium et du nickel dans la zone analysée. MEB EDX.

La précipitation secondaire dans les microstructures fluées posséde les mémes
caractéristiques que la précipitation dans les microstructures vieillies sans sollicitation
mécanique : sa distribution est trés hétérogéne, les cellules dendritiques n’étant pas
entierement remplies. Dans la microstructure fluée a 1100°C sous 25 MPa de 1’alliage LL,
nous avons constaté une forte coalescence de la précipitation secondaire. Ce phénomeéne est
probablement a 1’origine d’une moins bonne tenue au fluage par rapport a 1’échantillon LS

testé dans les mémes conditions (Fig. V.18 b.).

-132 -



Chapitre V Traitements complexes

&

-
.

15.0kV  X2,000 10um WD 8.7mm =NS SEI 15.0kV  X2,000 10um WD 12.0mm

Fig. V.17 Etat de précipitation secondaire dans la microstructure des éprouvettes testées a 1100°C sous

25MPa : a. LS, b. LL. Imagerie MEB en contraste des électrons secondaires.

V.3.4 Identification des mécanismes de fluage
Afin d’identifier le mécanisme prépondérant de fluage, nous avons tracé les courbes de

Norton pour I’ensemble des résultats. La Fig. V.18 présente ces diagrammes sur lesquelles la
valeur de vitesse minimale de déformation de fluage pour chaque température et chaque
prétraitement est donnée en fonction de la contrainte. Selon la loi de Norton (1.2), la vitesse
de déformation dépend de la contrainte en puissance n. Le Tableau V.4 contient toutes les
valeurs du parameétre n en fonction du prétraitement et de la température. Notons cependant
que les valeurs présentées dans ce tableau en parenthése ont été obtenues qu’a partir de deux
points expérimentaux, ces valeurs sont donc a prendre avec précautions. Le parametre n prend
des valeurs élevées ce qui indique que le fluage dislocations est le mécanisme prépondeérant.

A 950 et 1050°C, les valeurs du n les plus élevées correspondent au cas de référence LS.
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Fig. V.18 Représentation de résultats de fluage a 1050 et 1100°C sur des diagrammes de Norton.

Tableau V.4 Valeurs du paramétre de Norton a 950, 1050 et 1100°C en fonction du prétraitement.

Parameétre de Norton

950°C 1050°C 1100°C
LL (8,6) 6,7 (5)
LS (16,4) 10 36
HL 7.7 77 37
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La Fig. V.19 compare les résultats de fluage obtenus pour les échantillons LS, LL et HL dans
un diagramme de Larson-Miller. La construction d’un diagramme de ce type consiste a
représenter le logarithme de la contrainte en fonction du paramétre de Larson-Miler :
Pume=Tx(C+log (t)) (5.1)

avec:

T — température de 1’essai (K),
C — constante,
t, — temps a rupture (h)

©
o
=
3
c
g .
IS ELS ¢ N
NN
9/ \
0 4| @LL
@)
— AHL
08 + < données du fabricant (alliage C) \
x [Voi09]
06 : : : : : : :
29 30 31 32 33 34 35 36 37

LMP=T(22,9+LOGtr)/1000

Fig. V.19 Représentation des résultats de fluage sur un diagramme de type Larson-Miller [Sch09], [V0i09].

Pour la construction de notre diagramme, nous avons utilisé la valeur de la constante C de
I’ordre de 22.9, utilisé par Voicu et al. dans leur étude concernant un alliage HP proche du
notre en termes de composition chimique et de macrostructure [V0i09]. Sur la Fig. V.19 nos
propres résultats d’éprouvettes vieillies sont confrontés aux résultats présentés dans 1’étude de
Voicu et al. ainsi qu’a la résistance au fluage de I’alliage « C » a 1’état coulé (données du
fabricant des tubes). Le diagramme de Larson Miller permet de prévoir la durée d’un essai sur
la base d’une courbe intégrant des résultats de fluage obtenus pour de différentes températures
et contraintes. Notons que les courbes obtenues pour les états vieillis LS, LL et HL prévoient
des valeurs du parameétre P yvp plus importantes, a méme niveau de contrainte et de

température, que la courbe obtenue pour I’état coulé de 1’alliage « C ». De ce fait ces
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prétraitements thermiques permettent une augmentation de la durée de vie des tubes.
Cependant, I’effet bénéfique des prétraitements en service devrait étre plus significatif vu la
découpe des éprouvettes favorisant le développement des cavités aux joints de grains.
L’analyse des résultats de fluage indique que le mécanisme de fluage dislocations est
prépondérant. Les prétraitements thermiques effectués a 700°C et 750°C procurent un
affinement de la précipitation secondaire du M»3Cg en assurant un nombre de germes plus
important ce qui permet de retarder la coalescence. De plus, comme nous avons montré dans
le Chapitre IV, suite a un traitement a 750°C durant 100 h, de nombreux précipités du NbC
ancres sur les lignes de dislocations sont présents dans la microstructure. Ces fins précipités
résistants a la coalescence agissent comme des barrieres au mouvement de dislocations. Ces
deux phénomeénes sont a 1’origine des améliorations notables de la tenue en fluage des

éprouvettes prétraitées de 1’alliage «C» par rapport a 1’état de référence.
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Chapitre VI Modélisation de la cinétique de précipitation secondaire

L’objectif majeur de cette étude est de modéliser les observations expérimentales des
microstructures vieillies de I’alliage « C ». D’une part, la cinétique de deux populations de
précipités secondaires dans 1’austénite, du M»3Cg et du NbC a été modélisée en déterminant
I’évolution de leurs rayons moyens et de leur taux volumiques dans le temps et en simulant
les effets de la température. D’autre part, ’objectif a long terme consiste a proposer des
moyens de simulation prédictive de 1’état de précipitation secondaire dans d’autres alliages de
type HP, dont la composition chimique varierait légérement, ce qui, a priori, ne changerait
pas la composition chimique des précipités. La difficulté majeure d’une telle simulation réside
dans le choix de données d’entrée, basées sur des propriétés physiques du matériau étudié ; en
particulier, il s’agira de 1’énergie d’interface entre le précipité et la matrice. Les données
disponibles dans la littérature sont peu nombreuses et de fois contradictoires. Cependant,
notre étude expérimentale de la précipitation en conditions isothermes nous fournit des
données quantitatives, comme la taille des précipités en fonction de la température et du
temps de vieillissement, qui peuvent étre utiles pour identifier les données d’entrée peu sires.

La premiére partie de ce chapitre sera consacrée a une breve présentation du logiciel
PRISMA. Ensuite, nous discuterons du choix du mode de germination et nous procéderons a
un ajustement de 1’énergie de 1’interface pour chaque précipité compte tenu de nos données

expérimentales. Finalement, nous présenterons les résultats de nos simulations.

V1.1 Logiciel PRISMA
VI1.1.1 Généralites

PRISMA est le logiciel de la société Thermo-Calc, paru au printemps 2012, qui
permet de modéliser la cinétique des réactions de précipitation dans des conditions
isothermes, dans des systemes complexes, constitués de nombreux éléments et phases [Pril2].
Le logiciel utilise la méthode numérique de Kampmann et Wagner [Wag91] qui permet de
prédire I’évolution de tailles des précipités lors de la germination, de la croissance et de la
coalescence. La méthode s’appuie sur la théorie de nucléation et de croissance de Langer et
Schwarz [Lan80]. Dans le logiciel PRISMA, la coalescence est incluse a 1’étape de croissance
par la prise en compte de I’effet de Gibbs Thomson.

Le logiciel PRISMA est lié a 1’approche CALPHAD (CALculation of PHAse
Diagrams) dans laquelle chaque phase susceptible d’apparaitre dans le systeme doit étre
traitée comme un sous ensemble thermodynamique dans le systeme global. En effet, I’énergie
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libre de chacune des phases et la mobilité atomique qui la caractérisent sont modelisées
indépendamment. L’optimisation des paramétres ajustables du modéle nécessite une
validation basée sur des données expérimentales. Le logiciel PRISMA peut étre utilisé en
parallele avec les logiciels Thermo-Calc et DICTRA et se servir de leurs bases de données, le
premier donnant 1’accés a 1’état d’équilibre des phases et le second, simulant des
transformations controlées par la diffusion. La Fig. VI.1 présente le schéma des données
d’entrée qui seront utilisées pour une simulation de la cinétique de précipitation dans un
systeme donné. Ces données permettront de modéliser, a I’aide du logiciel, la cinétique de la
précipitation secondaire de la phase £ au sein de la matrice «, ainsi que les compositions

chimiques des phases en présence.

Données d’entrée: Résultats des simulations:
«  Données thermodynamiques « Distribution de tailles de précipités
«  Données cinétiques «  Densité de précipités
«  Données physiques Calcul * Rayon moyen
*  Mode de germination »  Fraction volumique
»  Microstructure initiale :> «  Composition chimique de la matrice
«  Composition chimique des
Paramétres de calcul: PRISMA precipites

*  Taux de nucléation
» Rayon critique
+ Diagrammes TTT

*  Température
e Temps de simulation

Fig. V1.1 Présentation schématique du logiciel PRISMA [Pril12].

V1.1.2 Modéle thermodynamique de germination et de croissance utilisé dans le logiciel
PRISMA

VI.1.2.1 Germination

Considérons le cas de germination homogeéne d’un systeme thermodynamique, dans
lequel la précipitation de la phase f se produira a partir de la phase matrice «, en conditions
isothermes a la température T. Le parametre de maille de la phase f vaut a. La différence des

enthalpies spécifiques molaires des phases a et g vaut AG, , le volume molaire de la phase

précipitée B étantV”. L énergie de I’interface a/f est appelée y. En accord avec la théorie

classique de germination, par analogie a I’équation (1.9) et (1.10), le rayon du germe critique
et I’enthalpie libre de sa formation, sans prise en compte de 1’énergie élastique de distorsion

des réseaux, s’écrivent :

« 2y
= 7.1
3 (7.1)
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3
AG” = —Bi’g E (7.2)

avec :

AG, — différence des enthalpies libres spécifiques de B (G.*) et de o (G,”) par unité de volume.

Dans le cadre de la germination homogéne, chaque atome de la matrice constitue un site

potentiel de germination. Le taux de germination J(t) pour le temps de simulation t s’écrit :
J(t) = Jq exp(— %j (7.3)

La variable Js, le taux de germination dans le régime stationnaire, correspond au nombre de

germes critiques formés par unité de temps et par unité de volume et s’exprime :

. AG”
Js =28 N, eXp(—WJ (7.4)

avec :

Ng — nombre de sites de germination par unité de volume,
k — constante de Boltzmann,
T — température absolue.

Identifions les parameétres présents dans les équations (7.3) et (7.4) :

e Le facteur de Zeldovich Z donne la probabilité de dissolution d’un germe de taille

legérement plus élevée que la taille critique. Sa valeur découle de la statistique de

Boltzmann:
B
z-—n__ |1 (75)
27N, VKT
avec .

Na — nombre d’Avogadro (Na = 6,022x10% mol™") étant le nombre d’entités élémentaires (atomes,
molécules) dans une mole de matiere,

k — constante de Boltzmann.

La valeur du facteur de Zeldovich est comprise entre % et % [Wag05].

e Le facteur # correspond a la fréquence des sauts d’un atome qui se trouve a une

distance a du précipité, il s’exprime par :

5 47zr4* {i(xiﬂ «_xa1h) } 6

a i-1 Xia/ﬁDi
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avec .
X/ lo gt Xio’/ﬂ - fractions molaires de 1I’élément i a I’interface de B et a,
D; —coefficient de diffusion de 1’élément i dans la matrice.

Autrement dit, il s’agit de la vitesse de création des liaisons atomiques. Sa valeur

dépend du coefficient de diffusion des atomes et de leur concentration.

e Le temps d’arrivée a un régime stationnaire s’exprime par :

T= —Zﬂﬁl*zz (7.7)

Toutes ces équations restent valides dans le cas de la germination hétérogene. En revanche,
dans ces dernicres conditions, I’enthalpie de germination va changer en fonction des sites de
germination et elle sera calculée en tenant compte de 1’énergie d’interface de chaque site de
germination. En accord avec 1’équation (1.15), ’enthalpie libre de germination hétérogéne
sans prise en compte de 1’énergie élastique de distorsion des réseaux, s’exprime :

AG,,, =—VAG, + Ay — NAG, (7.8)

avec :

AGyq - énergie d’un site de la germination hétérogéne,

N — nombre de sites de la germination hétérogéne.

Dans cette équation apparait un nouveau facteur appelé 4Gy, correspondant a 1’énergie d’un
défaut cristallin qui tend a diminuer I’enthalpie libre de réaction et ainsi, a faciliter la
transformation de phases. La cinétique de germination hétérogene sera plus rapide que celle
de germination homogeéne. La méme équation fait intervenir un autre parameétre dépendant du
mode de germination, a savoir le nombre de sites de germination No. Afin de calculer le
nombre de sites tels que les dislocations, il suffit d’intégrer la densité de dislocations pq dans
I’équation suivante:

N\
N, :pd[v_o/j] (7.9)

m

V1.1.2.2 Croissance
Le modele de la croissance contrdlée par la diffusion d’un précipité dans un alliage

constitué de n composants proposé par Chen et al. [Che08] a été intégré dans le logiciel
PRISMA. 1l traite la croissance d’un précipité de forme sphérique, dont la composition
chimique correspond a I’équilibre. Le modele est basé sur I’hypothese de 1’équilibre a

I’interface entre le précipité et la matrice. Dans ce modéele, la vitesse d’interface et les
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concentrations en élément i a l’interface entre la matrice et le précipité sont calculées
simultanément a partir de (2n-1) équations comprenant les équations du flux de (n-1)

composants indépendants et de 1’état d’équilibre de n composants :

a _a/ﬁ
U(Ciﬂ/a —Cia/ﬁ)=Cia/ﬁMi% (7,10)
B
w'? = "+ 2]/\r/m (710
avec :

ciﬁ’“ et ci”"ﬂ - concentration volumique de 1’élément i a D’interface, dans le précipité et la matrice

respectivement,

M; — mobilité de I’élément i dans la matrice,
u®, u?'? . P’ - potentiel chimique dans la matrice a, a interface dans la matrice et a I'interface dans le

précipité, respectivement.

L’équation (7.10) intégre le terme de distance effective de diffusion pour chaque
composant indépendant, appelée & Ce terme permet de distinguer la croissance de la
coalescence des précipités en fonction de la sursaturation de la matrice en soluté. Deux cas
extrémes peuvent se présenter :

e la sursaturation est tres élevee et la distance effective de diffusion devient tres faible :

le taux de croissance est trés important, la coalescence devient alors négligeable,

e la sursaturation est tres faible et la distance effective de diffusion augmente :

I’équation (7.10) décrit alors le régime de la coalescence.

VI.1.2.3 Coalescence
La coalescence, régie par la tendance du systeme & diminuer son énergie d’interface,

meéne a la dissolution de petits précipités au profit des grands. Le logiciel calcule la vitesse
d’interface des précipités de toutes les tailles. Due a I’effet Gibbs Thomson, le potentiel
chimique a proximité d’interface entre la matrice et le précipité de rayon faible est élevé par
rapport au potentiel chimique correspondant a la composition chimique moyenne de la
matrice et inversement dans le cas contraire. Considérons I’équation (7.10) :

e sirestpetit, /7 > 1 : la vitesse d’interface (7.10) sera négative et les précipités

vont rapetisser et finalement se dissoudre,
o sirestélevé, u*'# < u” :la vitesse d’interface (7.10) est positive et les précipités

vont croitre.
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V1.2 Mise en place des simulations de la cinétique de précipitation simultanée du My3Cg et
NbC : choix des données d’entrée

Notre premiere difficulté consiste & déterminer une composition chimique de la
matrice qui soit représentative de 1’état du matériau pendant le processus de la précipitation
secondaire. Cette composition dépendra surtout de 1’état de précipitation primaire constituée
des carbures de chrome et de niobium. Lors de la transformation M;C3— M33Cq, le carbone
est libéré dans la matrice. Par conséquent, sa concentration dans la matrice change au fur et a
mesure que la transformation avance et elle est tres hétérogéne. Le choix de la composition
chimique de I’austénite, étant le siege de la précipitation secondaire, devient donc complique.
Méme une analyse chimique locale de sa composition chimique, par exemple par ’EDX, ne
donnerait pas de réponse satisfaisante car cette méthode ne permet pas de quantifier le
carbone. En revanche, une bonne approximation vient du calcul Scheil-Gulliver : en effet, ce
modeéle nous a permis de calculer la composition chimique de 1’austénite a la fin de la
solidification. C’est cette composition qui sera utilisée pour la simulation du phénoméne de
précipitation secondaire (Tableau V1.1). Notons cependant que ce modele donne certainement
une teneur en carbone sous-estimée dans la matrice, celui-ci étant libéré des carbures

primaires lors de la transformation.

Composition chimique de I'austénite a la fin de solidification (% atomiques)
Fe Ni Cr C Mn Si Nb Ti
41,36 26,6 28,4 0,73 1,9 0,92 0,07 0,02

Tableau V1.1 Composition chimique de [’austénite a la fin de solidification calculée via TC (modéle de Scheil et

Gulliver) pour la composition chimique de I'alliage « C ».

Dans ce qui suit, nous allons procéder a la simulation de la cinétique de précipitation
simultanée du My3Cs et du NbC a I’état solide a deux températures différentes. Afin de
réaliser ces simulations, il nous est nécessaire de disposer des données d’entrée suivantes :

e la définition du mode de germination et ce qui en résulte, la densité de sites de
germination,
e des énergies d’interface de deux précipités dans la matrice : Yma3cery €t YNbCH-
Ce choix devient problématique car une précipitation simultanée de deux carbures est
considérée : la quantité de carbone dans le systeme définit leurs taux volumiques d’équilibre.
Le choix de ces paramétres sera justifié par des données bibliographiques existantes.
Cependant, la validation finale des paramétres d’entrée des simulations sera effectué¢e a I’aide

des résultats expérimentaux. Notons que le logiciel PRISMA considére les précipités comme
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sphériques tandis que, dans les microstructures étudiées, les précipités prennent généralement
des formes carrés. Ces formes carrées sont certainement dues a une forte anisotropie d’énergie
d’interface y. Afin de comparer nos propres données avec les résultats de simulations, nous
avons calculé les rayons des précipités sphériques équivalents aux observations
expérimentales. Pour cela, I’hypothése d’égalité de volume des précipités cubiques et
sphériques a été utilisée. Le Tableau VI.2 présente des valeurs corrigées de nos mesures

expérimentales.

Température (°C) | Temps (h) | a (nm) | r (nm)
750 100 14 17
O
100 14 17
z 980
1000 18 22
750 100 120 149
Q: 100 175 217
s 980 200 185 230
1000 215 267

Tableau V1.2 Conversion du demi-cbté d 'un précipité cubique (a) observé en rayon (r) d’un précipité sphérique
calculé par PRISMA.

De ce fait, deux types de données sont a choisir. D’une part, il s’agit d’établir le mode
de germination d’une phase secondaire, c'est-a-dire de déterminer si la précipitation se fait de
maniére homogene (dans la matrice) ou bien hétérogene (sur les joints de grains ou sur des
défauts linéaires). Dans le cas d’une précipitation hétérogéne sur des lignes de dislocations, il
nous sera nécessaire d’introduire dans le modele une densité de dislocations. D’autre part, il
s’agit de caractériser correctement 1’énergie d’interface entre le précipité et la matrice. Ces
deux groupes de données ne sont évidemment pas indépendants. La procédure de définition
de ces parameétres que nous nous proposons de suivre, comporte deux étapes. Dans un premier
temps, nous allons discuter du choix du mode de germination. Ce n’est qu’apres avoir établi
celui-ci que nous allons procéder a un ajustement préliminaire des valeurs d’énergie
d’interface de deux précipités. Ensuite, I’influence du nombre de sites de germination sur la

cinétique de la précipitation sera présentée.

V1.2.1 Mode de germination : précipitation homogene ou hétérogene
La germination peut s’opérer de maniére homogeéne ou hétérogeéne sur les défauts

cristallins. Dans le premier cas, chaque atome représente un site potentiel de germination.

Dans le second, différents défauts cristallins peuvent servir de sites de germination. Dans la
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microstructure de 1’alliage étudié, les joints de grains sont peu nombreux étant donné que les
grains sont de taille millimétrique. Les interfaces interdendritiques sont occupées par des
carbures primaires de chrome et de niobium. Dans la microstructure de I’alliage « C », des
sites de ce type, libres de précipités, sont tres rares. Par conséquent, en ce qui concerne la
germination hétérogéne, seulement les lignes de dislocations seront considérées.

Calculons le nombre de sites de germination pour chaque cas considéré. Tout d’abord,
estimons le nombre d’atomes par unité de volume dans ’austénite, siege de la précipitation
dans le cas présent. L austénite possede une structure cfc avec 4 atomes par maille cubique.

Le volume de cette derniére s’exprime :
V, =a®=(0.36nm)* = (0.36 x10 °m)*® = 4.67 x10*°m’
Donc le nombre d’atomes par m° vaudra :

4

Npom = —————= = 8.6 x10%°m™
4.67x10

Le volume d’une mole d’austénite est égal au volume d’une maille élémentaire (V, )
multiplié par le nombre de mailles dans une mole (n) tel que :

6.023x10%°
X—

V=V, n=(4.67x10"7°m°) =7.02x10°m°

Afin de calculer le nombre de dislocations par unité de volume, nous allons intégrer leur
densité pp dans 1’équation (7.9). Nous ne connaissons pas la densité de dislocations dans notre
matériau lequel est caractérisé par une forte hétérogénéité de la microstructure. Cependant,
comme les observations au MET montrent une densité de dislocations relativement faible
(Fig. 1V.36), nous prendrons la valeur de pp=6.5x10" m™ qui correspond & un matériau

recuit :

13 ”: %
Nhet = P4 & =6.5x10"m™ % —29%x102°m=
Vo 7.02x10°m

m

Dans les états vieillis étudiés, nous avons observé que le carbure de type NbC
précipite le plus souvent sur des lignes de dislocations, comme le montre par exemple
la Fig. IV.35. Ces observations restent en accord avec les résultats obtenus par d’autres
auteurs [1ba93], [Shi10], [Rai02], [Wan02]. Effectivement, vu que la teneur en niobium dans
la matrice est trés faible et que cet élément peut ségréger sur des défauts cristallins, ce mode

de germination est plus probable qu’une germination homogene.
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Quant au carbure My3Cg, sa germination a été parfois observée sur des lignes de
dislocations [Bec67]. Cependant, nous pouvons raisonnablement considérer que,
contrairement au cas du NbC, la forte teneur en chrome dans la matrice rendant cet élément
disponible pour la précipitation, facilite son éventuelle germination homogene. Dans les
microstructures vieillies de D’alliage « C », le My3Cg précipite souvent de cette maniere,
comme I’illustre par exemple la Fig. IV.26.

Dans la suite de ce travail, nous allons considérer une germination homogéne du
M23Ce et une germination hétérogéne du NbC sur des lignes de dislocations. Pour la

germination de ce dernier, nous allons considérer une densité de dislocations de 6.5x10*° m?.

V1.2.2 Energie d’interface : premiere approche
Comme nous I’avons mentionné dans le Chapitre I, deux phases ne peuvent étre

cohérentes que si elles possedent la méme structure cristallographique. La différence de leurs
paramétres de maille définit le désaccord paramétrique : si celui-ci est tres faible, I’interface
entre deux phases sera cohérente. En revanche, un désaccord paramétrique plus élevé induira
une distorsion élastique qui peut étre accommodée par des dislocations, créant ainsi une
interface semi-cohérente. La valeur d’énergie d’interface varie généralement de 0.1 & 1J/m%:
de faibles valeurs caractérisent les interfaces cohérentes avec la matrice tandis que des valeurs
élevées caractérisent des préecipités incohérents ([Gus01], [Pral0]).

Afin d’estimer les valeurs de 1’énergie d’interface y/M,3Cs et y/NbC de maniere la plus
juste possible, nous procéderons par la suite a une analyse des données bibliographiques

existantes.

VI.2.2.1 Interface My3Cs/y
Les données bibliographiques donnent une énergie d’interface calculée du M»3Cg dans

Iausténite d’environ 0.3 J/m? pour une précipitation cohérente et d’environ 0.7 J/m? pour une
précipitation incohérente [Inm63], [Tod09]. Cependant, dans la littérature, nous trouvons
¢galement des valeurs plus basses comme dans 1’¢tude de Peng et al. [Pen11] dans laquelle les
auteurs calculent des valeurs de ym2scery, €n fonction de la température : yam23ce,=0.18 Jm? a
700°C. Les mémes auteurs montrent que le parametre de maille du M»3Cg diminue avec la
température.

Selon nos observations microscopiques de différents états microstructuraux, le carbure
M23Ce garde non seulement un rapport d’orientation avec la matrice austénitique, a savoir :

{100} MzaCs || {100} y
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mais également une semi-cohérence. En effet, nos observations au MET montrent souvent la
présence de dislocations d’interface, accommodant le désaccord paramétrique entre les deux
phases. Notons enfin que la forme cubique du Mj3Cs refléte clairement une forte anisotropie
de I’énergie vy, la valeur d’énergie y100 CcOrrespondant a sa valeur minimale.

Dans cette étude, nous avons montré que dans 1’acier austénitique « C » analysé, le
carbure M,3Cs peut s’enrichir en fer. Cette observation est en accord avec d’autres études
([AImO3], [Che04], [Shi08], [Lai08], [V0i09]). Un calcul thermodynamique via Thermo-Calc
confirme cette relation entre la température et la teneur en fer dans le M,3Cs (Tableau VI.3) :
cette derniere devient plus significative avec la température croissante. Une modification de la
composition chimique du carbure peut conduire a une modification de son paramétre de

maille. En effet, le désaccord paramétrique entre les deux phases s’en trouvera modifié.

Enrichissement en fer du M,3Cg
Température (°C) | Quantité de fer (% at.)

750°C 5.9

980°C 9.8

Tableau V1.3 Enrichissement en fer du carbure My3Cq entre 750 et 980°C. Composition chimique de /’alliage

« C ». Calcul via le logiciel Thermo-Calc.

Le Tableau V1.4 cite, d’apres la base de données cristallographiques [Icd12], les valeurs du
paramétre de maille a pour le My3Cs en fonction de sa composition chimique. Une
comparaison avec nos valeurs du paramétre de maille mesuré par la diffraction des rayons X
pour deux microstructures ayant subi des vieillissements de 100 h a 750 et 980°C a été
effectuée. Le désaccord paramétrique du carbure avec 1’austénite a été calculé selon
I’équation (1.16) pour tous les cas en considérant le parametre de maille a,=0.359 nm, celui-ci
étant le parameétre de maille de ’austénite dans 1’alliage « C » a 1’état coulé, mesuré par la

diffraction des rayons X.

M23Cs a[A] 0 (%)

'§' CryCs 10,63 1,57
) Crig05F€46:Ce 10,62 1,67
gg|  (CrFeC: (750°C) 10.643 1.29
SE|  (CrFepCs (980°C) 10.638 1.34

Tableau V1.4 Paramétre de maille du MxsCg : données cristallographiques [Icd12] et nos mesures effectuées

par la diffraction des rayons X.
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En comparant les données cristallographiques, nous notons que le parametre de maille
baisse avec ’augmentation de la quantité de fer dans le carbure, ce qui correspond a une
augmentation du désaccord paramétrique entre le carbure et la matrice de 1.57 a 1.67 %, soit
de 6.4% relatifs. En ce qui concerne nos propres résultats, a 980°C, nous observons une
diminution du parametre de maille du M»3Cg par rapport a la microstructure vieillie a 750°C.
Ceci peut correspondre a un enrichissement du carbure en fer qui en toute logique devrait étre
plus important a 980°C. Cette modification engendre une faible augmentation du deésaccord
paramétrique entre le carbure et 1’austénite entre 750 et 980°C, de 1.29 a 1.34%, soit de 4%
relatifs. Notons cependant que ces valeurs ont été obtenues en considérant un parameétre de

maille de 1’austénite constant, correspondant a 1’état coulé.

V1.2.2.2 Interface NbC/y
Comme le M23Cs, le carbure NbC prend une forme cubique (Fig. 1V.35). De plus, il

garde une relation d’orientation avec la matrice austénitique:
{100} NbC || {100} y

Cependant, il est difficile de le considérer comme une phase potentiellement cohérente
puisque le désaccord paramétrique entre le NbC et 1’austénite est de 1’ordre de 21%, les
parameétres de maille du NbC et de 1’austénite valant respectivement 0.447 et 0.359 nm. Il
semble donc probable que les précipités du NbC gardent leur cohérence avec la matrice a
I’étape de germination mais qu’ils la perdent en croissant. Néanmoins, notons que Qilong et
al. [Qil89], dans un travail théorique basé sur la théorie des dislocations, estiment que le
carbure NbC est semi-cohérent dans 1’austénite. Les auteurs proposent aussi une formule

permettant de calculer 1’énergie d’interface en fonction de la température absolue :

Ywver, (3 /M?) =1.0058 —0.4493x10°T (7.12)

Remarquons que selon cette formule, 1’énergie d’interface dépend fortement de la
température. A titre d’exemple, le Tableau V1.5 présente des valeurs de 1’énergie d’interface
calculées pour deux températures (750 et 980°C) selon la formule (7.12). Une baisse en
fonction de la température est notée, ainsi que les valeurs relativement élevées, ce qui reflete
un désaccord paramétrique significatif. D’autre part, Fujita et al. [FujO1] utilisent une valeur
de I’ordre de 0.26 Jm™ pour la modélisation de la précipitation du NbC & 900°C dans un acier

austénitique.

Température (°C) | Energie d'interface (J/m?)
750 0,55
980 0,44

Tableau V1.5 Energie d’interface NbC/y en fonction de la température calculée & partir de la formule (7.12).
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Lors de cette étude, nous avons observé qu’au cours du vieillissement, le carbure NbC
s’enrichit en titane ce qui est en accord avec le calcul thermodynamique présenté dans le
Tableau VI1.5. Le NbC a I’état d’équilibre contient environ 5% atomiques de titane et cette

valeur change trés peu en fonction de la température : entre 750 et 980°C, la différence ne

vaut que 0.3%.
Enrichissement des carbures NbC en titane (% atomiques)
Température (°C) Ti(NbC)
750°C 5.1
980°C 5.4

Tableau V1.5 Teneur en titane dans le NbC calculée via Thermo-Calc.

Le Tableau V1.6 présente les valeurs du parameétre de maille du NbC provenant des
bases de données cristallographiques ainsi que les résultats de nos mesures par la diffraction
des rayons X. Une baisse notable du parameétre de maille du carbure entre 750 et 980°C a été
constatee. Ce phénomeéne affaiblit la valeur du désaccord paramétrique et par conséquent,
peut jouer sur la valeur d’énergie d’interface. Une baisse de celui-ci a 980°C suggere donc
une ¢énergie d’interface plus faible a cette température. Ce résultat est en accord avec le travail
théorique de Qilong et al. présenté ci-dessus, montrant une baisse de 1’énergie d’interface

entre le carbure NbC et la matrice austénitique avec la température.

NbC a[A] 3 (%)

= NbC 4.43 20.84
E (Nby s, Tig45)C 4.427 20.77
23 (Nb,Ti)C (750°C) 4.334 20.91
S8 (Nb,Ti)C (980°C) 4.237 16.42

Tableau V1.6 Parametre de maille du NbC : données cristallographiques [Icd12] et nos mesures effectuées par

la diffraction des rayons X.

V1.2.3 Ajustement des valeurs de I’énergie d’interface ynpcyy et Ymacery
Sur la base de notre recherche bibliographique, nous pouvons constater que les

eénergies d’interface ymasceny € Ynocy, données par différents auteurs, prennent les valeurs
suivantes :
®  Ym23cen Vaut typiquement 0.3 J/m? pour une précipitation cohérente. Cependant, des

valeurs plus basses ont été également proposées : 0.18 J/m? (& 700°C) [Pen11]. Notons
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que ce carbure garde une semi-cohérence avec la matrice dans les microstructures
étudiées,

* ynbey Vaut entre 0.55 (a 750°C) et 0.44 Jim? (& 980°C) selon [Qil89]. Cependant,
Fujita et al. [FujO1] utilisent une valeur plus basse de ’ordre de 0.26 J/m? (2 900°C) ;
cette valeur leur a permis d’obtenir un bon accord entre les résultats expérimentaux et
les simulations.

Compte tenu de ces données, nous avons réalisé les premiers essais de simulation de la
cinétique de précipitation simultanée du M,3Cs et du NbC dans 1’austénite avec les valeurs :
Ym23cey=0.2, 0.3 et 0.4 Jim? et Tnoey=0.2, 0.3 et 0.4 Jim?. Puisqu’il s’agit d’une précipitation
simultanée, neuf combinaisons différentes ont été considérées, comme le montre le Tableau
VI.7.

Ymzscery (7 mz)
02 | 03 | 04

ORNONNC)

N
o

@ @6 |6

Yooy (I mz)

™1 ©® | ©

<
o

Tableau V1.7 Valeurs des énergies d’interface du MxCg et du NbC dans [’austénite pour une précipitation

simultanée de deux carbures.

Cette premiére série de simulations modélisera la cinétique de précipitation simultanée
de deux carbures a 750°C. Rappelons que la germination du M»3Cs va s’effectuer de manicre
homogeéne et celle du NbC de maniere hétérogene sur des lignes de dislocations avec une

densité de 6.5x10° m™.

VI1.2.3.1 Hypothése : égalité des énergies des interfaces : yy2scss= ynocsy
La Fig. V1.2 présente 1’évolution des rayons moyens et des taux volumiques des

précipités au cours de vieillissement a 750°C. Sur ces figures, les valeurs calculées sont
confrontées aux résultats des mesures expérimentales du rayon moyen des précipités.

Tout d’abord, il apparait qu’une valeur de ywm3cey=0.4 Jim? représente une barriére
trop élevée pour que sa germination puisse démarrer : son taux volumique est presque nul et
la croissance de rares germes trés intense. Dans ce cas, le carbure M,3Cg n’atteint pas son état
d’équilibre. Notons cependant, que la méme valeur pour le NbC, ynpc,=0.4 JIm?, n’empéche

pas celui-ci de précipiter.
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Lorsque la germination du M23Cg est possible (ym23ce,=0.2 et 0.3 JIm?), elle précéde la
germination du NbC. La valeur d’énergie d’interface ymascey influence la cinétique de
précipitation du NbC : plus elle est élevée, plus le temps d’incubation pour la précipitation du
NbC est court (méme si ynpcy, augmente également). De plus, avec une augmentation de
Ym23cey, le NbC atteint a 1’état d’équilibre un rayon moyen plus faible, ce qui résulte d’un
nombre de germes plus élevé, le taux volumique des précipités restant constant. Grace aux
valeurs de I’énergie d’interface ywmo3ceyy faibles, la germination et la croissance du M3Cg sont
tres rapides. De plus, le taux volumique de celui-ci dépasse sa valeur d’équilibre tant que la
germination du NbC ne s’effectue pas. Il en résulte, pour des temps plus longs, une baisse de
taux du M3Cs, accompagnée de la croissance du NbC : ce n’est dés lors que le M23Cs arrive a

son état d’équilibre en subissant une dissolution partielle.
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Fig. V1.2 Effet de I’énergie d’interface yyn3cer €1 yancs, SUT la cinétique de précipitation simultanée des phases
M23Cg et NbC : a. évolution des rayons moyens, b. évolution des taux volumiques des précipités.

yngcé/y:bec/y:O.z, 0.30u04 -]/mz a 750°C. Calcul via PRISMA.
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Aucune de ces simulations n’a permis de reproduire nos résultats expérimentaux. Les
valeurs intermédiaires de [’énergie d’interface ywma3ce,=yYnocy=0.3 JIm? permettent la
germination de deux carbures et donnent des valeurs de rayons moyens les moins éloignées de
nos observations.

Compte tenu de ces résultats, par la suite, nous allons étudier :

e [l’influence de la valeur d’énergie d’interface ynocy SUr la cinetique de précipitation de
deux phases pour une valeur de ym23ce, CONstante est egale a 0.3 Jm?
e [l’influence de la valeur d’énergie d’interface ymzsce/y SUr la cinétique de précipitation de

deux phases pour une valeur de ynnc/, COnstante est egale a 0.3 JIm?.

V1.2.3.2 Effet de ynscy, SUr la cinétique de precipitation pour yanszce, constante
La Fig. VL3 présente 1’effet de la valeur de ynpcy sur I’évolution des rayons moyens et

de taux volumiques de deux carbures au cours du vieillissement a 750°C. Les simulations ont
été effectuées avec la valeur de ymasce,=0.3 Jim2,

La valeur de ynpc/y n’influence pas 1’évolution du rayon moyen du M23Cs : 1’évolution
de celui-ci est identique dans les trois cas considérés. Si la germination du NbC est possible
(Ynocy=0.2, 0.3 J/mz), sa croissance s’accompagne d’une dissolution partielle du M23Cg, ayant
précipité en abondance, en dépassant la valeur de son taux d’équilibre. La valeur de ynnciy
joue sur le temps d’incubation et le rayon moyen d’équilibre du NbC : une valeur de ynpcyy
plus faible, accélere bien évidemment sa germination et sa croissance et affine, grace a un
nombre de germes plus élevé, son rayon moyen d’équilibre. Dans le cas présent, la valeur de
Ynbcy=0.4 J/Im? rend la germination du NbC trés difficile : en effet, la croissance des germes

rares est trés intense, le taux volumique de la phase étant proche de zéro.
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Fig. V1.3 Effet de la valeur de yy,c,=0.2, 0.3 et 0.4 Jim? sur la cinétique de précipitation des phases M,;Cs et
NbC & 750°C : a. évolution des rayons mayens, b. évolution des taux volumiques des précipités.
Ym23C6H= 0.3 J/m2 Calcul via PRISMA.
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V1.2.3.3 Effet de yu23c65 SUr la cinétique de précipitation pour ¢, constante
La Fig. V1.4 présente I’effet de la valeur de ymoscer, sur I’évolution des rayons moyens

et des taux volumiques de deux carbures au cours de vieillissement & 750°C. Les simulations

ont été effectuées avec la valeur de ynpc,=0.3 J/m’.
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Fig. V1.4 Effet de la valeur de y3¢4,=0.2, 0.3 et 0.4 Jim? sur la cinétique de précipitation des phases M,;Cs et
NbC a 750°C : a. évolution des rayons moyens, b. évolution des taux volumiques des précipités. ynpc,=0.3 Jim?.

Calcul via PRISMA.
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Comme nous ’avons déja observé précédemment, la valeur de ymzacer, influence la
cinétique de précipitation du NbC : dans le cas présent, une valeur de ymzace,=0.2 J/m?,
favorisant la germination du My3Cg, rend impossible la germination du NbC, son taux
volumique étant pratiquement nul (de ’ordre de 10°%). En effet la courbe représentant le
taux volumique du NbC sur la Fig. V1.4 b. n’est pas visible. En revanche, pour les valeurs de
Ym23cer,>0.2 J/m2, la germination du NbC peut s’effectuer.

Sur la base de ces simulations, nous observons une cinétique de germination et
croissance du M3Cs extrémement rapide lorsque ymascery=0.2 J/Im?: le carbure atteint un taux
volumique de 3.1% instantanément (au bout de 36 s). Sa densité de germes, de ’ordre de
10® m?, représente une valeur irréaliste, trop proche du nombre d’atomes dans la matrice, de
I’ordre de 10® m™. De plus, cette valeur d’énergie empéche la germination du NbC. En
revanche, une valeur de ymzsce,=0.4 Jim? rend la germination du M,3Cs impossible. En effet,
seules les valeurs intermediaires ymzscer,=0.3 Jim? et Ynocy=0.2 ou 0.3 JIm? permettent une
précipitation simultanée de deux carbures. Cependant, pour ces valeurs, le rayon moyen du
M23Cg parait trop faible et celle du NbC trop élevé. La Fig. V1.3 montre qu’avec une valeur de
Ynbery Plus basse, facilitant sa germination, le rayon moyen d’équilibre du NbC diminue. En ce
qui concerne 1’ajustement de ymaicer, SON augmentation rendrait le rayon moyen a 1’état
d’équilibre du M23Cs plus élevé, en freinant sa germination et en limitant le nombre de
germes sachant que le taux volumique d’équilibre reste stable.

Un affinement plus précis des valeurs de 1’énergie d’interface entre les deux carbures
et la matrice pour nos simulations sera présenté plus loin, aprés avoir analysé ’influence de la

densité de dislocations pp sur la cinétique de précipitation de deux carbures.

V1.2.4 Densité de dislocations
Une preécipitation simultanée du M»3Cs dans la matrice et du NbC sur des lignes de

dislocations, a été considérée en utilisant les valeurs d’énergies d’interface :
Ym23ceiy=YNbcy=0.3 Jim?. Les calculs ont été réalisés pour trois densités de dislocations :
6.5x10° 6.5x10% et 6.5x10™ m™. Ces trois valeurs restent dans le domaine des densités
faibles. La Fig. VI.5 présente I’influence de la densité de dislocations sur la cinétique de
précipitation de deux carbures a 750°C par 1’évolution des rayons moyens et des taux
volumiques. Notons que les trois courbes de 1’évolution du rayon moyen du My3Cg Sont
superposées (Fig. V1.5 b.).

En accord avec la théorie de précipitation, une augmentation de la densité de

dislocations conduit a une baisse de rayon moyen du NbC a 1’état d’équilibre puisque les sites
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de germination sont plus nombreux. Le rayon moyen du M23Cg n’est pas influencé par ce
parametre puisque ce carbure précipite de mani¢re homogéne. D’autre part, plus la densité de
dislocations est €levée, plus ’arrivée a 1’état d’équilibre du NbC est rapide, les distances de

diffusion étant plus courtes.
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Fig. V1.5 Effet de la densité de dislocations sur la cinétique de précipitation du M,3Cs dans la matrice et du
NbC sur des lignes de dislocations a 750°C: a. évolution des rayons moyens, b. évolution des taux volumiques

des précipités. yimscsn=rasc,=0.3 JIM2, pp=6.5x10° 6.5x10"° ou 6.5x10** m2. Calcul via PRISMA.
precip V Y= VNbCh p
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Dans la suite, nous utiliserons la valeur intermédiaire de la densité de dislocations,
pD:6.5><1010 m?, le rayon moyen a 1’équilibre lui correspondant étant le plus proche de nos

observations expérimentales.

V1.3 Simulation de la cinétique de précipitation du M,3Cs et du NbC
V1.3.1 Analyse des valeurs des énergies d’interface ymascey €t Yapcry @ 750°C

La Fig. VI.6 présente 1’évolution des rayons moyens et des taux volumiques de deux
carbures simulée pour la valeur yxyc,=0.3 /m? et yasce,=0.3, 0.32, 0.34 et 0.35 J/m?,

Conformément a nous attente, due a une germination plus difficile, le rayon moyen
d’équilibre du M»3Cg prend des valeurs plus élevées pour des valeurs d’énergie d’interface
Ym23cery Croissantes. De méme, le temps d’incubation devient plus important. Une premicre
stabilisation du taux volumique du M;Cs est atteinte en moins de 10 h de vieillissement pour
les valeurs ywm3cey<0.35 Jim? et d’autant plus rapidement que Ym23cery €St faible. La
précipitation du NbC démarre avec une période d’incubation plus importante, de I’ordre de
quelques heures. Généralement, la croissance du My3Cg précede celle du NbC sauf dans un
cas : lorsque ym23cey=0.35 J/Im?, la croissance du NbC démarre plus tot que celle du M43Cs. La
valeur yasce,=0.34 J/m® permet de reproduire au mieux nos mesures expérimentales de la
taille des précipités apres un vieillissement de 100 h a 750°C.

Afin d’ajuster la valeur de ynncyy, Une nouvelle série de simulations a été réalisée avec
les valeurs suivantes : ynmsce,=0.34 J/m? et yane,= 0.28, 0.26 et 0.24, 0.22 et 0.2 J/m’. Les
résultats de ces simulations sont présentes sur la Fig. VI1.7.

La valeur de ynwcry n’influence pas la cinétique de croissance du My3Cs, Ce qui se
reflete dans le fait que les courbes de rayon moyen du My3Cs sont confondues pour
Yma3ce,=0.34 J/m? et de différentes valeurs de ynycr, (0.28, 0.26, 0.24, 0.22 et 0.2 J/m?). Une
baisse de I’énergie d’interface ynpcy Mene a un affinement du rayon moyen d’équilibre du
carbure. Cependant, plus 1’énergie ynocyy €St faible, moins la diminution du rayon du NbC est
significative. Par exemple, une baisse de ynyc/, de 0.26 a 0.24 J/Im? permet de réduire le rayon
moyen d’équilibre du NbC (correspondant a 100 h de vieillissement) de 21 a 20.5 nm, la
différence est donc négligeable.
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Fig. V1.6 Effet de la valeur de yuascs SUr la cinétique de précipitation simultanée du M,3Cg et du NbC :
a. évolution des rayons moyens, b. évolution des taux volumiques des précipités. Ajustement des valeurs des
énergies de l'interface a 750°C : yppcs= 0.3 Jim? et ym2sce=0.3, 0.32, 0.34 et 0.35 J/m? & 750°C. Calcul via
PRISMA.
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Fig. V.7 Effet de la valeur de yypcy, SUr la cinétique de précipitation simultanée du M,3Cs et du NbC :
a. évolution des rayons moyens, b. évolution des taux volumiques des précipités. Ajustement des valeurs des
énergies de 'interface a 750°C : yypsces= 0.34 Jim? et 7nbc,=0.28, 0.26, 0.24, 0.22 et 0.2 J/m? & 750°C. Calcul
via PRISMA.

-161 -



Chapitre VI Modélisation de la cinétique de précipitation secondaire

Le Tableau V1.8 compare les valeurs des rayons de deux carbures au bout de 100 h, simulés
via PRISMA avec nos mesures expérimentales. Le rayon du My3Cg simulé via PRISMA, de
I’ordre de 111 nm, est plus faible par rapport a la valeur mesurée. Cependant, cette derniere
est certainement surestimée puisque nos mesures n’ont pas pris en compte des précipités de
taille inférieure @ 100 nm. Quant au carbure NbC, la valeur simulée de 21 nm est légérement
plus élevée que la valeur mesurée au MET.
Les valeurs :
Ym23ce,=0.34 JIm? et yxpery= 0.26 J/m?
reproduisent au mieux nos mesures expérimentales. La valeur de ynyc,= 0.26 J/m? permet de

reproduire I’ordre de grandeur des précipités du NbC en restant raisonnable.

r nm r nm
Vg;;%v Tavery (3/M?) Simu I(atio)n Oblsogp\fatio)ns
M,sCs (nm) | NbC (nm) | M,sCe (nm) | NbC (nm)
03 03 35 24
0,32 03 42 23
0,34 03 110 23
0,34 0,28 111 22 149 17
0,34 0,26 111 21
0,34 0,24 111 205
0,34 0,22 111 19.8
0,34 0,20 111 195

Tableau V1.8 Comparaison des rayons moyens simulés via PRISMA avec nos observations microstructurales a

750°C pour de différentes valeurs des énergies d’interface.

V1.3.2 Analyse des valeurs des énergies d’interface ymascey €t Yapcry @ 980°C
Dans un premier temps, la cinétique de précipitation simultanée du M3Cs et du NbC a

été simulée avec les valeurs des énergies d’interface : yma3ce,=0.34 JIm? et Ynoey= 0.26 Jm?,
choisies sur la base de ’analyse du phénomene de précipitation a 750°C. Cependant, a 980°C,
ces valeurs ne permettent aucune précipitation secondaire. La force motrice pour la
précipitation, 1’enthalpie 4G, diminue avec la température croissante, ce qui tend a augmenter
la valeur du rayon critique des germes et de ce fait, a rendre la germination impossible. Dans
ce cas, une baisse de la valeur de y rendrait le rayon critique des germes plus faible et de
méme, faciliterait la germination. Une baisse considérable de ymascey €t Ynbcy @ Permis une
germination de deux carbures, aucune précipitation n’étant possible pour des valeurs de
Ym3ce,>0.26 JIm? et de ynpe,>0.24 Jim?,

La Fig. V1.8 présente 1’évolution des rayons moyens et des taux volumiques de deux

carbures simulée pour les valeurs yxycy=0.24 Im? et Ym23c6,=0.26, 0.25 et 0.24 Jm?.
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Fig. V1.8 Effet de la valeur de yuasces sur la cinétique de précipitation simultanée du M,3Cq et du NbC :
a. évolution des rayons moyens, b. évolution des taux volumiques des précipités. Ajustement des valeurs des
énergies de l'interface a 980°C : ynpcs,= 0.24 Jim? et Pm2ace,—=0.26, 0.25 et 0.24 J/im?. Calcul via PRISMA.

Notons que, méme pour ynn3cey=0.26 Jim?, la germination du M3Cg reste difficile : le
rayon moyen d’équilibre atteint rapidement 760 nm a cause d’un nombre de germes faible.
Les valeurs de ym23c6/,<0.26 J/Im? favorisent la germination du M,3Cg en rendant son rayon
moyen plus fin et en réduisant son temps d’incubation. Cependant, plus la valeur de yma3cery

est faible, plus rapidement le M,3Cg entre dans le régime de coalescence. La cinétique relative
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de précipitation de deux carbures dépend du rapport entre ymoscey €t Ynocy. La valeur
Ym23c6/y=0.25 J/m? permet de reproduire au mieux les rayons mesurés du Ma3Cs.

La Fig. V1.9 présente I’effet de ynpcy=0.24, 0.23 et 0.22 JIm? sur ’évolution des
rayons moyens et des taux volumiques du My3Cs et du NbC a 980°C simulée pour

YM23C6/y:O-25 J/mz.
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Fig. V1.9 Effet de la valeur de yyycy, Sur la cinétique de précipitation simultanée du M,3Cs et du NbC :
a. évolution des rayons moyens, b. évolution des taux volumiques des précipités. Ajustement des valeurs des
énergies de linterface a 980°C : yyaaces= 0.25 I/M’ et yypc,=0.24, 0.23 et 0.22 J/m* & 750°C. Calcul via
PRISMA.
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Comme a 750°C, la valeur de ynncyy n’influence pas la cinétique de précipitation du M3Cs, les
courbes de I’évolution des rayons moyens et des taux volumiques étant superposées pour de
différentes valeurs de ynwc,. D’autre part, elle n’influence que trés peu la cinétique de
précipitation du NbC : avec ses valeurs plus basses, le temps d’incubation devient 1égérement
plus court et le rayon moyen légérement plus fin.

Les valeurs ajustées des énergies d’interfaces pour la simulation de la cinétique de
précipitation a 980°C sont les suivantes :

YMm23c6,=0.25 J/m? et yxpcy=0.22 J/m?,

V1.4 Analyse comparative des cinétiques de précipitation du My3Cs et du NbC a 750 et
980°C

La Fig. VI.10 compare la cinétique de précipitation du My3Cs et du NbC, pour les
températures a 750 et 980°C, modélisée avec des valeurs d’énergies d’interface que nous
avons identifiées dans les paragraphes précédents comme conduisant au meilleur accord avec

nos mesures expérimentales, c'est-a-dire :

YM23Cely YNbCly
750°C | 0.34 J/m? | 0.26 J/m?

980°C | 0.25 J/m? | 0.22 J/m?

Les mesures experimentales & 750°C ont été reproduites de maniére satisfaisante. Les
valeurs d’énergies d’interface ajustées a 750°C constituaient a 980°C une barriére trop
importante pour la germination. Etant donné que 1’énergie d’interface peut diminuer avec la
température ([Qil89], [Pen11]), nous avons utilisé, pour les simulations a 980°C, des valeurs
plus faibles qu’a 750°C, ce qui nous a permis de modé¢liser la cinétique de précipitation
simultanée de deux carbures. Cependant, a 980°C, le logiciel PRISMA prévoit une
coalescence beaucoup plus efficace que celle observée expérimentalement.

A 750°C, la germination du My3Cs est plus rapide que celle du NbC : le carbure de
chrome atteint 2.9% volumiques au bout de 6 h, ce qui dépasse son taux d’équilibre. Pour
cette raison et afin que la précipitation du NbC puisse étre achevée et 1’équilibre atteint, le
M23Ce doit subir une dissolution partielle afin de libérer une partie du carbone : des lors la
croissance du NbC ralentit, ce qui se refléte en un changement d’inclinaison de la courbe
représentant 1’évolution du taux volumique du NbC (Fig. VI.10 b.). Pour la méme raison, le
rayon moyen du NbC se stabilise plus tard que celui du My3Cs. Finalement, le M23Cs et le
NDbC retrouvent leur équilibre au bout d’environ 80 h respectivement. La coalescence n’est

pas observée a 750°C méme apres 1000 h du fait d’une diffusion lente a cette température.
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Fig. VI1.10 Comparaison des cinétiques de précipitation du M,3Cg et du NbC a 750 et 980°C : a. évolution des
rayons moyens, b. évolution des taux volumiques au cours de temps. Confrontation avec nos mesures

expérimentales.

A cause d’une solubilité accrue des éléments dans la matrice a 980°C, les taux

volumiques de deux carbures sont plus faibles qu’a 750°C. Les deux carbures arrivent a leur
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équilibre en moins d’une heure. Une faible valeur d’énergie ynwc/y facilite la germination du
NbC de telle sorte que, pour des temps faibles, celle-ci précede la germination du M,3Ce. En
effet, le NbC, ayant précipité en abondance, subit une légere dissolution, contrairement au
phénomene observé a 750°C.

Les deux carbures, M23Cg et NbC, entrent dans le régime de coalescence a partir de 35
et 45 h respectivement, ce qui est en desaccord avec nos observations microstructurales :
celles-ci montrent une coalescence du My3Cg & partir de 200 h et une finesse du NbC. Une
augmentation de la valeur de ymascey @ 0.26 JIm? comme le montre la Fig. V1.8 a. permet de
retarder la coalescence. Due a une difficulté de germination, 1’équilibre est atteint tardivement
et le rayon moyen lui correspondant est important. En effet, la force motrice pour la
coalescence devient plus faible. Cependant, le résultat obtenu pour cette valeur de ym23cery €St
tres éloigné de nos observations. En ce qui concerne le NbC, I’influence de 1’énergie ynnc/y SUr
I’évolution du rayon moyen du NbC est négligeable (Fig. V1.9 a.). Une barriére a I’interface
matrice/précipité retardant la coalescence des précipités dans 1’alliage « C » peut étre a
I’origine probable du désaccord observé.

En se basant sur nos mesures expérimentales du rayon moyen des précipités en
fonction de la température et du temps de vieillissement, nous avons réussi a modéliser la
cinétique relative de précipitation du My3Cg et du NbC a 750 et 980°C. Les simulations
montrent I’influence de la température sur la précipitation du NbC : a 750°C, il atteint un taux
volumique plus important qu’a 980°C. Il est a noter qu’a 750°C, le NbC arrive a son état

d’équilibre au bout de 80 h.
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Chapitre VII Discussion

Nous avons étudié la microstructure de 1’alliage « C » a 1’échelle allant de quelques
dizaines de nanometres a quelques millimetres et dans différents états vieillis. Cette étude
nous a permis d’identifier les parameétres microstructuraux influengant sa durée de vie en
conditions de service. L’alliage « C » est un alliage caractérisé par une bonne résistance au
fluage. Pour cette raison, nous avons comparé sa microstructure a 1’échelle de la microscopie
optique et de la microscopie électronique a balayage avec un autre alliage de type HP, fourni
également par Air Liquide, nommé « U », dont le comportement en conditions de fluage est
nettement moins bon. Les deux alliages ne proviennent pas du méme fabricant. De plus, leurs
compositions chimiques sont légérement différentes. Cette comparaison nous a apporté
d’autres éléments utiles pour la caractérisation microstructurale des alliages de la série HP.

Les alliages HP se caractérisent par une microstructure trés complexe et ils doivent
satisfaire a des exigences lourdes qui leur sont imposees. Travaillant dans un milieu agressif
en conditions favorisant le fluage, ils nécessitent une microstructure résistante a la
déformation due au fluage. Compte tenu des conditions de service telles qu’une température
¢levée et des contraintes de I’ordre de 10 MPa, les deux mécanismes principaux de fluage, le
fluage diffusion et le fluage dislocations, peuvent survenir. Le premier d’entre eux dépend
surtout de la taille des grains créés durant la solidification puisque la diffusion dans les joints
de grains est la plus intense. De ce fait, la résistance des alliages HP au fluage diffusion
résulte surtout de la maitrise des parameétres de coulée assurant une bonne structure de grains.
Cette étape n’est pas incluse dans notre étude. Nous nous sommes concentrés sur
I’optimisation de la microstructure de 1’alliage « C » a 1’échelle de la précipitation secondaire
qui, quant a elle, renforce le matériau en termes de fluage dislocations. Dans un premier
temps, en étudiant la microstructure de 1’alliage « C » dans ses états vieillis, nous nous
sommes intéressés a ses caractéristiques parce qu’une précipitation bénéfique en vue de la
résistance au fluage devrait étre constituée de fins précipités, uniformément distribués dans le
volume du matériau. L’analyse de 1’évolution microstructurale de 1’alliage en fonction de la
température et du temps des vieillissements nous a permis de proposer une optimisation du
processus de précipitation.

Dans ce qui suit, nous discuterons du role de plusieurs éléments microstructuraux
caractérisant les alliages HP. Cette analyse, autant que possible, sera basée sur la comparaison

des microstructures de deux alliages a notre disposition, « C » et « U ».
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VII.1 Importance de la composition chimique
VI11.1.1 Stabilité des phases majoritaires

La composition chimique genérique des alliages HP a déja été présentée dans le
Tableau 1.1 au Chapitre 1. Rappelons que leurs teneurs en fer, en nickel, en chrome et en
carbone ainsi qu’en manganese et en silicium, peuvent varier considérablement. Les alliages
étudiés « C » et « U » font partie des alliages HP modifiés par un ajout de niobium et de
titane. L’étude de Soares et al. [Soa92] met en évidence que la résistance au fluage des
alliages HP contenant du niobium s’améliore par rapport a 1’alliage sans niobium de méme
composition chimique. Le niobium modifie la microstructure des alliages HP dés 1’étape de
solidification : il procure un affinement du réseau de carbures primaires. D’autre part, il crée
une fine précipitation du NbC en conditions de vieillissement.

Par rapport a ’alliage « C » considéré comme référence, ’alliage « U », selon le
Tableau 1.1, contient en pourcents massiques :

e plus de silicium : 1.78 a comparer avec 0.98%,

e plus de manganése : 1.45 & comparer avec 0.77%,

e plus de titane : 0.09 a comparer avec 0.05%,

e moins de carbone : 0.41 a comparer avec 0.49%.
Le silicium baisse la température de fusion de I’alliage, ce qui rend plus facile le processus de
la coulée centrifuge. Le manganése est un élément stabilisant 1’austénite. Le titane est un
autre, comme le niobium, élément carburigéne.

Dans un premier temps, nous avons vérifié I’influence de la composition chimique sur
les transformations durant la solidification de deux alliages. La Fig. VIIL.1 compare les
conditions de solidification de deux alliages, calculées via Thermo-Calc avec le modéle de
Scheil-Gulliver. Nos deux alliages solidifient de maniére analogue : les mémes phases dans
leurs microstructures coulées sont observées ; leur apparition en tant que phases solides se fait
dans le méme ordre. Notons cependant que les températures des transformations sont

légerement plus basses dans le cas de I’alliage « U ».
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Fig. VI1.1 Températures des transformations durant la solidification des alliages « C » et « U ». Calcul via le
logiciel Thermo-Calc, modele de Scheil-Gulliver.

Le Tableau VII.1 compare les fractions massiques des carbures primaires dans les
microstructures initiales de deux alliages ainsi que la composition chimique de ces phases a la
fin de solidification, calculées via Thermo-Calc. Selon nos simulations, la fraction massique
du NbC est plus élevée dans la microstructure initiale de 1’alliage « U ». En revanche, la
quantité de carbures de chrome est plus élevée dans la microstructure de ’alliage « C ». Le
réle de ces carbures dépendra surtout de leur morphologie et de leur distribution dans la
matrice. Notons que tous les carbures contiennent de faibles quantités d’autres éléments
d’alliage : les carbures de chrome sont enrichis en fer, nickel et manganese tandis que le
carbure de niobium contient le titane et des traces de chrome. La présence de ce premier dans
le NbC peut étre bénéfique. Le titane semble freiner la transformation NbC — phase G

puisque, selon certains auteurs ([Rib02]), le siliciure ne dissout pas le titane.

Taux massique de phases (%0)

Alllage NbC M7C3 M23C5
«C» 0.16 2 2.7
«U» 0.28 1.6 2

Composition chimique des carbures
«C» (NbooTigsCrop)C | (CresFeoesNio0aMnges)Cs | (CrigiFes sNiggMng,)Ce
«U» | (NbggsTig13Cro01)C | (CrsaFegsNigosMngos)Cs | (CrigoFesNig74Mngs6)Ce

Tableau VI1.1 Taux massiques et composition chimiques des carbures primaires calculés via Thermo-Calc
(Scheil-Gulliver).

Par la suite, nous nous sommes intéressés a 1’équilibre des phases a 1’état solide. La

Fig. VII.2 présente une comparaison de la stabilité des phases dans les deux alliages calculée
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pour les compositions chimiques des alliages « C » et « U », données dans le Tableau 11.2. Les

lignes colorées correspondent a I’alliage « C » et les lignes noires a I’alliage « U ».
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Fig. VII.2 Etat d’équilibre des phases des alliages « C » et « U » : a. fraction massique des phases en fonction
de la température, b. fraction des phases minoritaires (détail du diagramme précédent).

Calcul via Thermo-Calc.

La composition chimique de I’alliage «C» permet de précipiter des fractions
massiques de carbures de chrome de type My3Cs et M;C3 plus élevées grace a la teneur en
carbone plus importante dans cet alliage. En revanche, la fraction massique du NbC est
pratiquement identique dans les deux cas et dans toute la gamme de températures et elle vaut

environ 0.7% massiques. Dans le cas présent, cette quantité de NbC comprend la fraction
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massique du NbC primaire et secondaire. Selon la simulation de solidification de deux
alliages, la fraction massique du NbC primaire est plus importante dans la microstructure
initiale de I’alliage « U ». Il en résulte que la fraction du NbC secondaire dans la
microstructure de 1’alliage « C » sera plus élevée. Ce carbure résistant a la coalescence, dont
les précipités sont de taille nanométrique, constitue une barriere efficace au mouvement des
dislocations lors du fluage et donc, son influence sur les propriétés mécaniques est essentielle.
Notons que la composition chimique influence les températures de stabilité des carbures de
chrome M23Cg et M;Cs: celle de I’alliage « U » augmente la stabilité du My3Cg vers les
températures plus élevées et limite la stabilité du M;C; du c6té des températures basses (Fig.
VI1.2).

VI11.1.2 Phase G
Dans la microstructure de I’alliage « C », la phase G n’a été observée dans aucun état

microstructural étudié. Le diagramme des phases, a 1’état d’équilibre, calculé pour les alliages
« C » et « U », indique sa présence en dessous de 700°C donc a des températures plus basses
que les températures étudiées. Par contre, Soares et al. [S0a92] ont observé I’instabilité du
carbure NbC et donc sa transformation vers la phase G dans un alliage HP suite a des
vieillissements entre 700 et 950°C. Le Tableau VII.2 compare la composition chimique des

trois alliages en question, les deux premiers étant ceux analysés dans notre étude.

Alliage Fe Ni Cr C Mn Si Nb Ti
C 37,1 34,5 25,6 0,49 0,77 0,98 0,59 0.05
U 38.3 32,9 24,8 0,41 1,15 1,78 0,63 0.09

S [S0a92] 38 33,8 24,3 0,43 1,11 1,71 0,69 0

Tableau VI11.2 Compositions chimiques des alliages « C » et « U » et un alliage HP étudié par Soares et al.
[S0a92].

Notons que dans 1’alliage ¢tudié par Soares, que nous appellerons par la suite 1’alliage
« S », la teneur en silicium, 1’é1ément favorisant la précipitation de la phase G, est de 1.71 %,
donc considérablement plus forte que dans 1’alliage « C » dans lequel elle ne vaut que 0.98%
massiques. Cependant, dans 1’alliage « U », dont la teneur en silicium est proche de celle dans
I’alliage « S », la phase G n’est prévue qu’en dessous de 700°C. Outre le silicium, la phase G
contient du niobium et du nickel. Notons cependant que la teneur en nickel varie tres peu
entre ces trois alliages. Le titane, quant a lui, ne pouvant pas étre dissout dans la phase G, sa

présence dans le NbC augmente probablement la stabilité du carbure.
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Nous avons calculé la fraction massique de la phase G pour les trois alliages : « C »,

« U » et « S ». Le résultat, conformément avec nos observations des états microstructuraux de
I’alliage « C », a montré 1’absence de la phase G dans sa microstructure au-dessus de 700°C.
D’autre part, étant en accord avec les observations de Soares et al., ce calcul a mis en
¢évidence la présence de la phase G jusqu’a 850°C dans 1’alliage « S ». Afin de comprendre
quels sont les ¢éléments de 1’alliage « S » qui favorisent 1’apparition de la phase G a des
températures plus élevées, nous avons analysé séparément le réle du niobium, du silicium et
du titane. Pour ceci, nous avons recalculé la stabilité de la phase G pour trois compositions
modifiées de ’alliage « S » :

e en réduisant sa teneur en niobium de 0.69 a 0.63%,

e en réduisant sa teneur en silicium de 1.71 & 0.98%,

e eny ajoutant 0.05 % de titane.
La Fig. VI1.3 présente donc la fraction de la phase G en fonction de la température calculée
pour les alliages « C », « U » et « S » ainsi que pour les trois compositions de 1’alliage « S »

modifiées.

ocC

ou

(O3]
0S0,05% Ti
0 S0,63% Nb
O S 0,98% Si

005 Q0p O@ %%
%5529,

004 F"C00q, %05 o o)
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Fraction massique de | phase G

Température (°C)

Fig. VI1.3 Taux massique de la phase G a [’état d’équilibre en fonction de la température. Calcul via Thermo-
Calc pour la composition chimique dalliages « C », « U », « S » et pour trois compositions chimiques de

Ualliage « S » modifiées.

Comme nous ’avons déja mentionné, la composition chimique de I’alliage «S »
favorise la précipitation de la phase G: sa stabilité s’étend jusqu’a 850°C et sa fraction

massique augmente considérablement. Notons qu’une réduction de quantité de niobium dans

- 174 -



Chapitre VII Discussion

cet alliage de 0.69 a 0.63% n’influence pas la stabilité de la phase G, les résultats dans les
deux cas étant identiques. En revanche, une baisse de quantité de silicium dans ’alliage « S »
de 1.71 a 0.98% massiques permet de limiter la stabilité de la phase G de 850 a 667°C ainsi
que de diminuer sa fraction massique. La derniére modification de 1’alliage « S » que nous
avons apportée consiste en un ajout de 0.05% massiques de titane : dans ce cas, la phase G
n’apparait qu’en dessous de 600°C et sa fraction massique est la plus basse. De ce fait, le
titane semble non pas seulement ralentir la cinétique de la transformation du NbC en phase G

mais également de limiter sa présence a des températures basses, en dessous de 600°C.

VI1.1.3 Phase Z
L’analyse par la diffraction des rayons X des états microstructuraux de ’alliage « C »

ayant subi des vieillissements a 980°C durant 1000 h (Chapitre V) a montré des traces de la
phase Z de composition CrNbN. Il existe deux sources probables d’azote. Premiérement,
I’azote est une des impuretés qui peuvent étre présentes en faible quantité dans les alliages
HP. Deuxiemement, lors d’un vieillissement long a une température élevée, sans atmosphére
protectrice, 1’azote peut diffuser dans 1’alliage. Nous avons calculé la fraction massique des
phases en fonction de la température pour la composition chimique de 1’alliage « C », sans et
avec 0.05 et 0.1% massiques d’azote. Pour la clarté de la présentation, la Fig. VII.4 montre
seulement les phases dont la stabilit¢é change en fonction de la quantité d’azote dans le

systeme.
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Fig. VI1.4 Fraction massique du NbC, MX et de la phase Z a I’état d’équilibre en fonction de la température

calculé via Thermo-Calc pour la composition chimique de [’alliage « C » avec et sans azote.
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Dans les alliages contenant de 1’azote, il existe, a part du NbC, deux autres phases
riches en niobium : le nitrure MX riche en titane et en niobium et la phase Z. La stabilité de la
phase Z s’étend vers des températures plus élevées avec la quantité croissante d’azote ; cette
derniére augmente également son taux massique. Dans les alliages austénitiques, la
précipitation de la phase Z s’effectue au détriment du NbC apres de longues périodes de
vieillissement [Shil0]. Si la quantité de niobium est suffisante, le NbC et la phase Z peuvent
coexister [Sou01]. Lorsque la phase Z précipite dans la matrice, sa présence peut étre
bénéfique du point de vue de la résistance au fluage. En ce qui concerne le nitrure MN, celui-
ci reste stable dans tout le domaine de températures. Etant riche surtout en titane, sa présence
influence moins le taux massique du NbC.

Les calculs thermodynamiques prévoient la nature des phases stables dans les deux
alliages ainsi que leurs fractions massiques a 1’état d’équilibre. De ce fait, ils permettent
d’analyser le role de la composition chimique et prédire une précipitation éventuelle de phases
nocives. Cependant les alliages étudiés sont caractérisés par une hétérogénéité de composition
chimique : celle-ci peut déja varier considérablement a travers des cellules dendritiques.

Néanmoins, outre les différences de composition chimique, ce sont la morphologie et
la distribution des phases qui se montreront d’importance majeure du point de vue de la

résistance au fluage.

VI11.2 Parameétres microstructuraux influencant la résistance au fluage
VI11.2.1 Morphologie et taille de grains
La premiére caractéristique a considérer est la morphologie et la taille de grains. Dans
le Chapitre I1l, nous avons montré la macrostructure de 1’alliage « C » (Fig. 111.1) constituée
des grains de type colonnaire de largeur de quelques millimétres. Dans une telle
microstructure, la fraction de joints de grains est faible compte tenu de la taille de grains
importante. En conditions de service des tubes, le fluage diffusion est I’'un de mécanismes
responsables de leur endommagement. En contrdlant la taille de grains de ’alliage, le fluage
diffusion peut étre affaibli considérablement.
La Fig. VIL.5 présente la macrostructure de 1’alliage « U ». Contrairement a 1’alliage
« C », sa macrostructure est constituée de grains plus fins de type équiaxe et colonnaire. A
travers 1’épaisseur du tube, trois zones se distinguent :
e zone 1, avec des grains de type équiaxe de diametre typiquement de 100 a 400 pm,
e zone 2, avec des grains de type colonnaire d’épaisseur de 300 a 800 pm,

e zone 3, avec des grains de type équiaxe de taille millimeétrique.
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La zone de grains colonnaires s’étend sur moins d’un tiers de 1’épaisseur du tube. Dans la
macrostructure de ’alliage « C » les grains colonnaires sont plus larges. La fraction de joints
de grains s’en trouve nettement plus importante dans le cas de 1’alliage « U ». La morphologie
des grains est un autre aspect. Des cavités de fluage se développent en préférence sur des
joints de grains perpendiculaires a la contrainte appliquée. De ce fait, la macrostructure de
I’alliage « C », caractérisée par des grains de taille millimétrique, de type colonnaire et dont
I’axe est parallé¢le a la contrainte appliquée, semble optimale. Un des facteurs menant & une
résistance au fluage moindre de I’alliage « U » peut donc venir de la morphologie et de la
taille des grains le constituant. L’optimisation du processus de coulée pour cet alliage devrait

donc ameéliorer son comportement en conditions favorisant le fluage diffusion.

Fig. VII.5 Macrostructure de ’alliage « U ».

VI11.2.2 Réseau de carbures primaires
A 1’étape de la coulée centrifuge des alliages « C » et « U », deux carbures, dont 1’un

est riche en niobium et 1’autre riche en chrome, apparaissent dans la microstructure. Ces
carbures primaires précipitent en majorité sur des interfaces interdendritiques et sur des joints
de grains. Leur role consiste a empécher le glissement sur des joints de grains lors du fluage
diffusion. Pour cela, une distribution uniforme des carbures primaires est nécessaire.
La Fig. VII.6 compare la microstructure de 1’état coulé de deux alliages.

En contraste des électrons rétrodiffusés, le NbC apparait en blanc et les carbures de
chrome, quelle que soit leur nature, en noir. Les deux carbures primaires semblent plus fins
dans la microstructure de I’alliage « C » ; cependant, le cas du NbC est plus flagrant. Dans la
microstructure de I’alliage «C», les carbures de niobium sont caractérisés par une
morphologie fine, ressemblant a I’écriture chinoise. En revanche, dans la microstructure de

I’alliage « U », ces mémes carbures présentent une morphologie presque globulaire. Il en
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résulte une distribution moins uniforme des carbures NbC. En effet, pour des teneurs en
niobium trés proches (0.59 et 0.63 % massiques dans 1’alliage « C » et l'alliage « U »
respectivement), dans la microstructure de [1’alliage «U», certaines interfaces
interdendritiques sont libres de précipitation primaire comme 1’indiquent les fleches noires sur
la Fig. VIIL.6 b. Certains auteurs proposent une démarche permettant d’affiner la précipitation
primaire se produisant dans les alliages HP durant la solidification : il s’agit d’une
modification de la composition chimique d’alliages HP par un ajout d’yttrium [Nun06]. La
précipitation des carbures d’yttrium, précédant toute autre précipitation, sert de sites de
germination pour les carbures de chrome et de niobium. Malheureusement, du point de vue
technologique, 1’ajout d’yttrium pose de nombreuses difficultés a cause d’une grande

réactivité de cet élément.

~

COMPO 15.0kV X500 10um WD 8.6mm ENSM COMPO 15.0kV X500 10um WD 89mm

Fig. VI1.6 Microstructure de /’état coulé : a. alliage « C », b. alliage « U ». Les fléches noires indiquent les
interfaces interdendritiques libres de précipités primaires. Imagerie MEB en contraste des électrons

rétrodiffusés.

Les carbures primaires de chrome dans la microstructure initiale de I’alliage « C » sont
majoritairement de type M;Cs : leur nature a été confirmée par la diffraction des rayons X sur
un échantillon massif et sur la poudre de carbures. Une mesure sur un échantillon massif de
I’alliage « U » a confirmé la présence exclusive du M;Cj; dans sa microstructure initiale. De
ce point de vue, nous ne notons donc pas de différences entre nos deux alliages. Il faut
cependant remarquer que le type de carbures de chrome présents a I’état coulé est un des
parameétres essentiels pour 1’optimisation microstructurale des alliages HP. En effet, a haute
température, supérieure a environ 1200°C, seul le carbure M;C; est stable. Si le
refroidissement lors de la solidification n’est pas suffisamment rapide, ce carbure se
transformera (au moins partiellement) en M,3Cs. Par contre, en conditions de refroidissement

rapide, la transformation M;C3 — M3Cs n’aura pas lieu lors de la solidification. Ce n’est

-178 -



Chapitre VII Discussion

qu’en conditions de service, due a I’instabilité du M;Csz a des températures inférieures a
1200°C, que la formation du M,3Cg se produira. Cette transformation procurera une source de
carbone précieuse pour la formation de la fine précipitation secondaire. En effet, la fraction de
carbure de type M23Cs dans la microstructure initiale d’un alliage HP peut étre un paramétre
microstructural important permettant d’évaluer sa capacité de créer une précipitation
secondaire.
VI11.2.3 Précipitation secondaire

L’efficacité du renforcement structural grace a une précipitation secondaire dépend de
la finesse et de la distribution de celle-ci. Dans le Chapitre IV, nous avons montré que les
microstructures de 1’alliage « C » sont trés sensibles aux effets de la température : entre 700-
750°C et 980°C, la densité surfacique des précipités se trouve divisée par deux et leur taille
moyenne double. Dans la méme partie de cette étude, nous avons également discuté de
I’hétérogénéité des microstructures a 1’échelle de la précipitation secondaire. Cette derniére ne
se produit qu’a proximité d’anciens carbures primaires de chrome qui, lors de leur
transformation, libérent le carbone. L’analyse d’une microstructure de 1’alliage « U » vieillie a
950°C durant 100 h montre que, comme dans le cas de I’alliage « C », la précipitation
secondaire dans une cellule dendritique se produit en fonction de la disponibilité du carbone
(Fig. VIL.7).

3L
\

S

15.0kV  X1,000 10um WD 10.0mm

Fig. VIL.7 Précipitation secondaire dans une microstructure de I’alliage « U » vieillie & 950°C durant 100 h.

Imagerie MEB en contraste des électrons secondaires.

D’autre part, le carbone n’est pas le seul ¢lément limitant la précipitation secondaire. Due au
gradient de la teneur en chrome a travers la cellule, nous observons des zones dénudées de
précipités a proximité immédiate d’anciens carbures primaires. Cette caractéristique ne

montre pas de différences notables entre les deux alliages.
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L’hétérogénéité de la précipitation secondaire dépend également des sites de
germination. En étudiant au MET de nombreux états microstructuraux de 1’alliage « C », nous
avons observé que le carbure M»3Cg précipite en majorité de maniére homogéne tandis que la
germination du NbC s’effectue sur des lignes de dislocations. La précipitation secondaire dans
I’alliage « U » n’a pas été¢ étudiée au MET. Cependant, a 1’échelle du MEB, nous avons
observé un autre mode de précipitation du My3Cs dans I’alliage « U », qui n’est que trés
rarement observe dans les états vieillis de I’alliage « C ».

Comme nous l’avons constaté précédemment, dans la microstructure initiale de
I’alliage « U », il existe de nombreuses interfaces interdendritiques libres de précipitation
primaire (Fig. VI1.6 b.). En effet, lors d’un vieillissement, ces défauts cristallins caractérises
par une energie élevée, deviennent des sites de germination privilégiés pour la précipitation
secondaire du M»3Ce. La Fig. VIL.8 a. montre un exemple d’une telle précipitation dans la
microstructure de 1’alliage « U » vieilli a 950°C pendant 100 h. Un détail de cette
microstructure est présenté sur la Fig. V11.8 b. : nous y observons « une chaine » de précipités.
Notons que ce ne sont pas les mémes chaines que celles observées dans la microstructure de
I’alliage « C » a 1’échelle du MET : dans ces cas, il s’agissait des carbures M3Cg d’environ
200 nm ayant précipité le long des dislocations (Fig. 1V.41). Dans le cas présent, nous
observons des chaines de longueur de quelques dizaines de micrometres, qui, dans la zone

présentée sur la Fig. V11.8 a. créent un réseau presque continu.

% i > .y i} > i
150kV X450  10pm WD 8.0mm SEl 150KV X5000  1um  WD10.1mm

Fig. VI1.8 Microstructure de I’alliage « U » vieillie & 950°C durant 100 h : a. précipitation sous forme de
chaines sur des interfaces interdendritiques, b. détail de cette microstructure montrant une chaine des précipités.

Imagerie MEB en contraste des électrons secondaires.

Il n’est pas envisageable qu’une telle précipitation puisse étre bénéfique en vue des propriétés

mécaniques de I’alliage. Contrairement aux précipités primaires, une chaine constituée de
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plusieurs précipités ne pourra pas empécher le glissement sur les joints de grains. Pour des
raisons énergétiques, cette précipitation précede la précipitation dans le volume de grains et,
en consommant le carbone, elle limite la précipitation homogene dans la matrice.

La maitrise des parametres de la coulée consiste donc non pas seulement a assurer une
structure souhaitée de grains mais également a proposer de bonnes conditions pour

I’optimisation du processus de la précipitation secondaire.

VIL.3 Proposition d’une optimisation microstructurale des alliages HP
Les alliages de type HP sont caractérisés par une microstructure tres complexe. Tout

d’abord, elle résulte de leur composition chimique, composée de plusieurs éléments
permettant la présence de nombreuses phases dans le systeme. Ensuite, le processus de
fabrication des tubes est a I’origine d’une hétérogénéité de la microstructure coulée. Enfin,
cette derniere eévolue en conditions de service. En effet, les parametres microstructuraux a
difféerentes échelles influencent le comportement des alliages en service.

Nous avons comparé quelques caractéristiques des alliages « C » et « U » dans le souci
d’une meilleure compréhension des différences de leur comportement en fluage. En ce qui
concerne leur composition chimique, nous avons montré que celle de 1’alliage « C » limite
considérablement le risque d’apparition de la phase G qui n’est pas stable qu’en dessous de
656°C selon un calcul d’équilibre thermodynamique. De plus, cette composition chimique
permet d’élargir la stabilité du carbure M;C3 vers des températures plus basses. Finalement,
les calculs de la solidification et de fractions massiques des phases a 1’état d’équilibre
prévoient une quantité du NbC secondaire plus importante dans le cas de la composition
chimique de I’alliage «C». En ce qui concerne les parametres microstructuraux, la
morphologie et la taille de grains dans la microstructure initiale de I’alliage « C » permettent
de diminuer les effets du fluage diffusion. Le processus de la coulée centrifuge attribue a
I’alliage « C » une fine précipitation primaire constituée de carbures de niobium et de chrome,
majoritairement de type M;Cs, uniformément repartis dans la matrice. En conditions de
service, les carbures M;C3 deviennent la source de carbone, conduisant a 1’apparition d’une
précipitation secondaire. Cette précipitation se produit de maniere homogéne ou hétérogene
sur des défauts cristallins tels que les lignes de dislocations. En conclusion, la microstructure
initiale de I’alliage « C » étant optimale, nous nous sommes intéressés a la cinétique de la
précipitation secondaire qui se produit dans cet alliage en conditions proches de service.

Durant cette étude, nous avons analysé des états microstructuraux de 1’alliage « C »

ayant subi des vieillissements dans la gamme de températures allant de 700 a 1040°C. Ceci
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nous a permis d’étudier la cinétique de précipitation secondaire dans les températures que les
tubes de reformage subissent en service. Nous avons constaté qu’a 980°C, de la compétition
entre la germination et la croissance résulte une faible densité de précipités qui par conséquent
atteignent des tailles importantes. De plus, a 980°C, la coalescence du M,3Cs intervient entre
200 et 1000 h de vieillissement, donc apres des périodes trés courtes compte tenu de la durée
de vie escomptée de tubes. Une optimisation utile du point de vue de la résistance au fluage
devrait conduire a un affinement des précipités secondaires. Une telle modification
consisterait a créer une précipitation fine et homogéne qui constituerait une barriere efficace
au mouvement des dislocations et qui de méme, renforcerait le matériau en fluage. Il est
possible de maitriser le processus de précipitation secondaire d’un alliage par le biais d’un
traitement thermique. La démarche classique consiste a réaliser la précipitation a une
température basse a laquelle le nombre de germes stables augmente, le coefficient de
diffusion diminue et le taux volumique de phase précipité devient plus important : il en résulte
une précipitation affinée. Dans le cas des alliages HP, une difficulté supplémentaire vient des
conditions de leur service. Les tubes de reformage subissent des températures élevées pendant
des périodes longues. En effet, I’objectif majeur de I’optimisation de précipitation secondaire
consiste a retarder sa coalescence.

Dans cette optique, nous avons proposé un prétraitement permettant de conditionner
I’état de microstructure du tube avant son entrée en service. Dans le Chapitre V, nous avons
montré qu’un prétraitement a 700 ou 750°C mene a un affinement de la précipitation du
M23Cs. De plus, il facilite la précipitation du NbC de taille nanométrique sur des lignes de
dislocations. Ce double effet parait potentiellement bénéfique pour deux raisons.
Premiérement, le retard de la coalescence des carbures M,3Cs augmente la durée de vie du
matériau. Deuxiémement, la précipitation du NbC ancré sur des lignes de dislocations, étant
connu pour sa résistance a la coalescence, bloque le mouvement de ces dernieres et, de méme,
procure a 1’alliage un renforcement structural.

L’efficacité¢ des deux prétraitements proposés, 750°C/100 h et 700°C/ 200 h, a été
verifiée par une série d’essais de fluage: toutes les éprouvettes prétraités selon nos
préconisations montrent une augmentation de la durée de vie. Par exemple, 1’essai réalisé a
950°C sous une contrainte de 45 MPa montre une augmentation du temps a rupture des
éprouvettes ayant subi le prétraitement a 700 ou 750°C de 17 et 58% relatif respectivement.
Evidemment, ces essais n’ont été réalis€s qu’en conditions accélérées, sous sollicitation
mécanique dépassant le niveau des contraintes en conditions réelles : des essais en conditions

plus proches de celles-ci sont indispensables pour une pleine évaluation de ’efficacité de la
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démarche proposée. Par ailleurs, il est pour nous une source d’une grande satisfaction le fait
que notre partenaire industriel ait décidé 1’application de la procédure de prétraitement que
nous avons proposé, en unité de production, sur des tubes neufs, en alliage de composition
chimique de celle de I’alliage « C ». Ce test a été démarré a 1’automne 2012.

Enfin, nous avons montré 1’utilit¢ du logiciel PRISMA a retrouver les principales
caractéristiques de la précipitation secondaire telles que la cinétique relative et la compétition
entre les deux carbures et la stabilité du NbC. Cette démarche permet de définir les conditions

optimales de prétraitement pour des compositions chimiques légerement différentes.
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L’étude présente a été consacrée a la compréhension de I’évolution microstructurale
d’un alliage de type HP dénommé « C» (Air Liquide) au cours de son vieillissement.
L’objectif du travail consistait en la définition des paramétres microstructuraux influencant le
comportement mécanique en fluage de I’alliage et en I’optimisation de sa microstructure. Cet
alliage, obtenu par coulée centrifuge, présente une macrostructure de grains permettant
d’affaiblir les effets du fluage diffusion. Notre travail s’intéressait principalement a sa
microstructure plus fine, en particulier a I’échelle de la précipitation secondaire.

Une solidification rapide des tubes lors de la coulée centrifuge conditionne 1’évolution
de leur microstructure durant le service. En conditions de travail des tubes, leur microstructure
subit des transformations de phases qui I’approchent de son état d’équilibre. Dans un premier
temps, il s’agit de la transformation, des carbures primaires M;C; — M3Cq. Durant cette
transformation le carbone est libéré. Il en résulte une précipitation secondaire des carbures de
type My3Cs et NbC. La coalescence du My3Ce survient, une fois que sa précipitation est
achevée.

Nous avons étudié 1’influence de la température et du temps sur la cinétique de
précipitation secondaire s’effectuant en conditions de températures élevées sans sollicitation
mécanique. Dans tous les cas analysés, la présence de deux carbures secondaires, M23Cs et
NbC, a été constatée. Une caractérisation fine de cette précipitation a été réalisée par le biais
de la microscopie électronique (MEB et MET), de I’analyse chimique locale (EDX) et de la
diffraction des rayons X. Notamment, notre étude nous a permis de constater I’importance de
la précipitation du NbC sur les lignes des dislocations, se produisant a des températures basses
(autour de 750°C).

Nous avons mis en évidence une grande sensibilité des microstructures a la
température de recuit. Pour un méme temps de recuit, la taille moyenne des précipités M,3Cq
double et leur nombre baisse considérablement en passant de 750 a 980°C. Cela résulte d’une
difficulté de germination a 980°C, une température proche de celle de service. En ce qui
concerne le NbC, si sa taille reste fine (30-60 nm) dans toute la gamme de températures
étudiées, sa précipitation devient plus rare a 980°C.

Une fine précipitation secondaire procure au matériau un effet durcissant qui conduit a
une augmentation de la résistance au fluage. La coalescence des précipités mene a la perte de

leurs propriétés renforcantes. Finalement, elle conduit a la ruine du matériau. De ce fait, une
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optimisation microstructurale consisterait a affiner la précipitation secondaire en la rendant
plus résistante a la coalescence.

A 980°C, la germination du MyCs est difficile et sa croissance intense. Un
abaissement de la température de recuit facilite la germination en rendant 1’enthalpie libre de
réaction plus importante. D’autre part, a une température plus basse, des sites de germination
hétérogene deviennent actifs. C’est en partant de ces constats que nous proposons d’effectuer
un prétraitement de 1’alliage avant son entrée en service. 1l s’agit de créer des germes stables a
une température plus basse par rapport a la tempeérature de service des tubes. Une étude
comparative des états vieillis a 980°C durant 1000 h met en évidence un nombre de précipités
nettement supérieur dans les microstructures ayant subi un prétraitement a 700 ou 750°C. De
ce fait, un prétraitement procure un affinement des phases précipitées et, de méme, retarde les
effets de la coalescence.

Le logiciel PRISMA nous a permis de modéliser la cinétique de précipitation
secondaire des carbures My3Cgs et NbC a 750 et 980°C pour la composition chimique de
I’alliage « C ». Les résultats des simulations ont été confrontés a nos mesures expérimentales
du rayon moyen des précipités en fonction du temps a deux températures considérées. Mis a
part la coalescence des précipités a 980°C survenant selon les simulations trop rapidement, un
bon accord avec nos observations microstructurales a été obtenu. Le couplage de la
mod¢lisation avec 1’étude expérimentale nous a ouvert I’accés a des valeurs d’énergie
d’interface matrice/précipité pour les deux carbures en question. Les valeurs estimées de
I’énergie d’interface valent & 750°C : ymasce,=0.34 JIm* et ynpc,=0.26 J/m* et & 980°C :
Ym23c6/y=0.25 Im? et Ynbey=0.22 J/Im?. Ces valeurs, restant relativement basses, indiquent une
semi-cohérence des carbures avec la matrice. La dépendance de 1’énergie d’interface des
carbures avec la température peut étre liée a un changement de leur composition chimique
entre 750 et 980°C, prévu par le calcul thermodynamique.

En ce qui concerne 1’évaluation des alliages HP en termes de comportement en fluage,
nous avons montré I’importance de plusieurs ¢€léments microstructuraux. A [’échelle
macroscopique, la taille de grains, qui traduit la fraction de joints, limite ou renforce les effets
du fluage diffusion. Un réseau presque continu de fins carbures primaires empéche le
glissement aux joints de grains. Une fine précipitation secondaire agit comme une barriere
efficace au mouvement des dislocations. Pour qu’elle puisse se produire dans la matrice
durant le service des tubes, un apport de carbone est nécessaire. De ce fait, le type des
carbures primaires de chrome dans la microstructure initiale constitue un critére important

pour I’évaluation de I’alliage, la transformation du M;Cs; en My3Cs étant la source
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indispensable de carbone pour la précipitation secondaire. Dans la microstructure initiale des
alliages HP, la vitesse de refroidissement lors de la coulée influence la nature de ces carbures.
Il s’en suit que cette caractéristique ne dépend que des paramétres technologiques a 1’étape de
fabrication des tubes.

Ce travail ouvre plusieurs perspectives intéressantes. L’applicabilit¢é de notre
procédure d’optimisation microstructurale devrait étre testée pour des compositions chimiques
d’alliages HP différentes. Dans cette optique, une modélisation de la cinétique de
précipitation via PRISMA avec les valeurs d’énergies d’interface, déterminées dans 1’étude
présente, permettrait de trouver des conditions de prétraitements conduisant a une
optimisation de la microstructure.

Une compréhension de 1’effet de prétraitement a long terme nécessiterait d’étudier son
influence sur la coalescence des phases survenant au-dela de 1000 h de vieillissement. D une
part, cette évaluation pourrait consister en une analyse expérimentale des états vieillis durant
des périodes beaucoup plus longues. D’autre part, une simulation de la cinétique de
précipitation dans les conditions d’un traitement thermique étagé (prétraitement a basse
température et service a 980°C) permettrait de traiter la coalescence des phases secondaires.

Une meilleure évaluation des effets des prétraitements consisterait a réaliser des essais
de fluage dans les conditions plus proches de celles de service des tubes, notamment sous des
contraintes  plus  basses. De tels tests seront réalisés  prochainement.
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Annexe 1 — Résultats de la diffraction des rayons X
RL - refroidissement lent (dans I’air)
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Fig. Al.1 Diffraction des rayons X sur une poudre obtenue par dissolution électrolytique de la matrice. Alliage

« C », état coulé. Présence du M;C; et du NbC, traces de I’austénite.
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Fig. AL1.2 Diffraction des rayons X sur un échantillon massif. Alliage « U », état coulé. Présence de I’austénite,
du Cr;C; et du NbC.
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Fig. A1.3 Diffraction des rayons X sur une poudre obtenue par dissolution électrolytique de la matrice. Alliage
« C », 700°C/2 h RL. Présence Cr,C; et du (Nb,Ti)C.
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Fig. Al.4 Diffraction des rayons X sur une poudre obtenue par dissolution électrolytique de la matrice. Alliage
« C», 725°C/100 h RL. Présence Cr;C; et du (Nb,Ti)C, traces de [’austénite.
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Fig. A1.5 Diffraction des rayons X sur une poudre obtenue par dissolution électrolytique de la matrice. Alliage
« C », 750°C/100 h RL. Présence du Cr;Cs, du Crygg3Fe,07Cs et du (Nb,Ti)C.
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Fig. AL.6 Diffraction des rayons X sur une poudre obtenue par dissolution électrolytique de la matrice. Alliage

« C », 800°C/100 h RL. Présence du Cr;Cs, du CriggsFe,07Cs et du (Nb,Ti)C.
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Fig. A1.7 Diffraction des rayons X sur une poudre obtenue par dissolution électrolytique de la matrice. Alliage
« C », 980°C/100 h RL. Présence du Cryg93Fe407;Cs €t du (Nb,Ti)C.
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Fig. A1.8 Diffraction des rayons X sur une poudre obtenue par dissolution électrolytique de la matrice. Alliage
« C », 980°C/200 h RL. Présence du CrigosFes g7Cq et du (Nb,Tl)C
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Fig. A1.9 Diffraction des rayons X sur une poudre obtenue par dissolution électrolytique de la matrice. Alliage
« C », 980°C/1000 h RL. Présence du Crygg3Fe407Cs et du (Nb,Ti)C, traces de la phase CrNbN.
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Fig. A1.10 Diffraction des rayons X sur une poudre obtenue par dissolution électrolytique de la matrice. Alliage
« C », 1040°C/1 h RL. Présence du Crygg3Fe,¢7Cs et du (Nb,Ti)C.
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Fig. A1.11 Diffraction des rayons X sur une poudre obtenue par dissolution électrolytique de la matrice. Alliage
« C», 1040°C/9 h RL. Présence du Crygg3Fe,07Cs et du (Nb,Ti)C.
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Fig. Al1.12 Diffraction des rayons X sur une poudre obtenue par dissolution électrolytique de la matrice. Alliage
« C », 700°C/2 h+980°C/100 h RL. Présence du Crygg3Fe4¢7Cs et du (Nb, Ti)C.
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Fig. A1.13 Diffraction des rayons X sur une poudre obtenue par dissolution électrolytique de la matrice. Alliage
« C », 700°C/192 h+980°C/100 h RL. Présence du Crygg3Fe407Cs €t du (Nb,Ti)C.
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Fig. Al.14 Diffraction des rayons X sur une poudre obtenue par dissolution électrolytique de la matrice. Alliage
« C », 700°C/200 h+980°C/1000 h RL. Présence du Cryg gsFe4,07;Cs et du (Nb, Ti)C, traces de la phase CrNbN.
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Fig. A1.15 Diffraction des rayons X sur une poudre obtenue par dissolution électrolytique de la matrice. Alliage

« C », 725°C/100 h+980°C/1000 h RL. Présence du Crygg3Fe407Cs et du (Nb,Ti)C, traces de la phase CrNbN.
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Fig. A1.16 Diffraction des rayons X sur une poudre obtenue par dissolution électrolytique de la matrice. Alliage
« C », 750°C/100 h+980°C/1000 h RL. Présence du Crigg3Fe407;Cs et du (Nb, Ti)C.
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Annexe 2 — Résultats des essais de fluage

Température | Contrainte Vitesse de Temps a Elongation Réduction d'aire
(°C) (MPa) déformation (h™) rupture (h) (%) (%)
950 60 0,1209 48 17,8 44.6
950 45 0,01017 547 10,1 12,5
1050 45 0,37404 13 25,9 45,4
1050 40 0,14034 30 7,2 13,1
Lk 1050 25 0,00666 776 9,7 8,2
1100 30 0,0428 57 10,2 22,2
1100 25 0,05051 84 8,3 6,5
1100 17,5 0,00837 365 53 10,9
950 60 0,89587 12 32,4 71,4
950 45 0,00795 467 17,1 29,3
1050 45 0,77294 8 24,2 37,7
1050 40 0,25255 20,3 21,9 55,2
LS 1050 25 0,00224 652 7,2 7,6
1100 30 0,10988 39 37,8 54,7
1100 25 0,04469 117 12,7 26,3
1100 17,5 0,01533 250 8,6 25,9
950 60 0,07031 66 19,7 35,8
950 45 0,00765 737 10,8 15,2
1050 45 0,33067 10 20,4 58,1
1050 40 0,04821 49 7,3 9,2
HL 1050 25 0,00249 756 37 3,6
1100 30 0,0599 51 71 17,5
1100 25 0,02047 161 7,5 13,6
1100 17,5 0,00768 461 74 8,6

Tableau A2.1 Ensemble de résultats de fluage sur les éprouvettes LS (700°C/2 h), LL (700°C/200 h) et HL

(750°C/100 h).
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Fig. A2.1 Déformation en fluage en fonction du temps. Essais de fluage effectués a 950°C sous 60MPa sur les
éprouvettes LS (700°C/2 h), LL (700°C/200 h) et HL (750°C/100 h).
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Fig. A2.2 Déformation en fluage en fonction du temps. Essais de fluage effectués a 1050°C sous 25MPa sur les
éprouvettes LS (700°C/2 h), LL (700°C/200 h) et HL (750°C/100 h).
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Fig. A2.3 Déformation en fluage en fonction du temps. Essais de fluage effectués a 1050°C sous 40MPa sur les

éprouvettes LS (700°C/2 h), LL (700°C/200 h) et HL (750°C/100 h).
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Fig. A2.4 Déformation en fluage en fonction du temps. Essais de fluage effectués a 1050°C sous 45MPa sur les

éprouvettes LS (700°C/2 h), LL (700°C/200 h) et HL (750°C/100 h).
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Fig. A2.5 Déformation en fluage en fonction du temps. Essais de fluage effectués a 1100°C sous 17.5 MPa sur
les éprouvettes LS (700°C/2 h), LL (700°C/200 h) et HL (750°C/100 h).

14

12

Déformation (%0)

10

1100°C 25MPa
oLs
117h
L|OLL e
AHL @

60

80 100
Temps (h)

120 140

160

180

Fig. A2.6 Déformation en fluage en fonction du temps. Essais de fluage effectués a 1100°C sous 25MPa sur les

éprouvettes LS (700°C/2 h), LL (700°C/200 h) et HL (750°C/100 h).
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Fig. A2.7 Déformation en fluage en fonction du temps. Essais de fluage effectués a 1100°C sous 30MPa sur les

éprouvettes LS (700°C/2 h), LL (700°C/200 h) et HL (750°C/100 h).
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Annexe 3 Modélisation de la cinétique de précipitation a ’aide du logiciel PRISMA

SYSTEM

Choisir la base de données, les ¢léments chimiques de 1’alliage, la matrice et les précipités

£ |Add Elements

AL Os
Oco MR
[v]FE [ma
mo Ow
[In o
Os Osr
v w

FBEX
5
Oau
e
COne
Or
O

£ | TC-PRISMA
File Options Data

CYHEB 8

Help

‘ (%) Calphad Database Calculation

() User Defined Binary Calculation

CONDITIONS

SYSTEM |
DATABASE PACKAGE
TC-STEEL v
N ELEMENTS
Add elements
PHASES
Matrix Precipitate
|ch0use phase v| Add phases
Add Precipita o
[ [auscs [ecc_az
System infa | Calculation infa [C] cemENTITE CcH Atz [ crast
[] DIAMOND_FCC_A4 [JFcc_at FCC_alez
Th o database: TC
Srmodynamic database (== [ FE4N_LPY [ FessIze
Kinetic datahase: MOBFEL
Property database: HONE ] FECH_CHI [ GRAPHITE [1HcP_A3
[JHcP a3z [IKSI_CAREIDE [ILAVES_PHASE_C14
M23CH [macz [Imas1
[Imscz [Imssts [Imec
Omrca CImMC_ETA (mL=
MU_PHASE BN SIC
Simulation time = 0 D O O
O siama CJizm

Définir les conditions de simulation telles que la température, le temps de simulation et

donner la composition chimique de ’alliage. Dans la fenétre « Properties » choisir le mode de

germination de chaque phase (homogene, hétérogéne : dislocations, joints de grains etc.).

Définir la densité de sites de germination hétérogéne.

£ | TC-PRISMA

Filz Options Data Format figure  Help

Ce> @\:!")\

(&) Calphad Databass Calculation

() User Defined Binary Calculation

SYSTEM | COMDITIONS \

Temperaturs
Simulation time:

Properties
<

Alloy composiion | mols-% v

-
s |

1.9

0.07

26.6

S
nhod |

2 Nucleation

System info

Calculation info

ek nucleatian prapetties
2 Nucleation ste type

Property database: NONE
Elements: 0.73% €, 28.4%
26.6% NI, 0.92% 5I, 0.02% TI
Temperature: 750 [C]

Sirmlation time: 100 [h]
Matrix phase: FCC_A1

Precipitate phases: FCC_A1#Z M23C6

CR, 41.36%

CC_AL#2

Simulation time = 0

Obuk e | meosnmis] i
Oganboundaies | |m® | aanspetran |
Oganedess | |m® | delocakon densty o510 i

Automatic calculation of nuclsation sites

Close
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Dans la fenétre « Set parametres » (Data — Set parametres) donner la valeur d’énergie
d’interface pour toutes les phases considérées.

Avant de lancer une simulation, il est nécessaire de I’enregistrer : File — Save workspace
PLOT

Tracer 1’évolution du rayon moyen, du taux volumique etc. en fonction du temps. Le résultat
de simulation apparaitra dans la fenétre blanche. Il est possible d’exporter les données vers un

fichier Excel (Format figure — Export data).

£ TC-PRISMA

File Options Data Format figurs  Help
> ) @D
C¥EH= @
(%) Calphad Database Caleulation () User Defined Binary Calculation |t Temperature profle. x | 1: Figurs 1 %
SYSTEM | CONDITIONS | PLOT 1: Figure: 1
¥-AKIS 2568 T T T T T
Yarisble
Time ~
b/
V-AKIS
Yarisbls Precipitats Element Time
Mean radius v| [Fec_at#z » h i
Local number density §
Size distribution H
Composition, mole-Fraction E
|Camposition, mass-fraction =l
Mean radius
(Critical radius
Systenfolume fraction
prAMumnber density VE = Z.1166E-03 0V = 5.4Z73E+19 = SE-8
dG=-3.7602E+02 Js = 0.0000E+00 tau= O.0000E+00
Jt= 0.0000E+00 binf= &
P[z] <r>= 1.1125E-07 vE = 2.6321E-02 Nv = 4.5636E+18 .
dG=-%.8925E+01 Js = 0.0000E+00 tau= 0.0000E+00 Vs 1E3 .2 1 ED 5 TE2
Jt= 0.0000E+00 bin#= 497 Time, h
R R R R AR B R R R R AR AR E AR AR R AR R AR B R R AR
3 w=0).1 3024291 , y=2.3926571 4E-8
Simulation time = 100 hours

Pour plus de précisions, rendez-vous sur le site de ThermoCalc :

http://www.thermocalc.com/TC-PRISMA-Users-Guide-and-Examples-2.pdf
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