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Introduction générale

Les Stellites® (marque appartenant depuis 2012 a Kennametal Inc.) sont une famille d’alliages base
cobalt renforcés par des carbures qui est trés utilisée comme revétement anti-usure dans différents
domaines industriels : revétement dentaire, soupape de moteurs, vannes et robinets industriels...
Pour ces applications, les alliages doivent s’user le plus lentement possible afin d’éviter le
remplacement des piéces en contact mobile tout en assurant le fonctionnement optimal de
I’assemblage. Dans le contexte des applications nucléaires, les revétements durs de type Stellite®
sont utilisés dans les réacteurs a eau pressurisée a 623 K sous 150 bar. Pour les réacteurs de
génération IV, d’autres milieux sont possibles : sodium liquide, sels fondus, eau supercritique, ou
alliage de plomb liquide. Dans chaque cas, un revétement épais de plusieurs millimeétres de Stellite®
est déposé sur les vannes du circuit primaire ou sur les pieds des barres de controle dont I'alliage de
base est un acier inoxydable 316L. Ces éléments doivent étre en mesure de résister a la corrosion et
a I'usure dans les conditions du circuit primaire pour une période pouvant aller jusqu’a 60 ans.

Cependant, méme si les Stellites® sont actuellement les seuls alliages a pouvoir garantir un bon
comportement tribologique et la pérennité de l'installation, il est souhaitable, voire nécessaire, de
les remplacer. En premier lieu, le cobalt est un élément relativement colteux qui provient de régions
soumises a des tensions géopolitiques, engendrant d’importantes fluctuations de son prix [1].
D’autre part, dans l'industrie nucléaire, en particulier en milieu primaire, un second probléme se
pose. Lors du fonctionnement normal de la centrale nucléaire le revétement de Stellite® s’use et des
particules de I'alliage peuvent circuler dans I'eau du systéme de refroidissement. Ces particules, qui
sont soumises au rayonnement neutronique contiennent I'élément cobalt qui peut étre transmuté
en ®Co, un isotope radioactif avec un temps de demi-vie d’environ 5 ans. Lors de la désintégration du
®Co, un rayonnement gamma de forte énergie est produit, rendant le travail plus difficile lors des
opérations de maintenance, comme les rechargements du combustible par exemple [2]. En 2007, les
isotopes du cobalt étaient a I'origine de 39% de I'activité gamma (17% pour le cobalt 58 et 22% pour
le cobalt 60) des effluents liquides des centrales nucléaires de production d’électricité en France [3].
De plus, des accidents peuvent aussi parfois se produire, entrainant des contaminations au cobalt 60,
comme ce fut le cas en France en décembre 1990 lors du transport de combustibles usagés [4]. Il faut
noter que la contamination au ®Co n’est pas uniquement due aux Stellites, une partie pouvant
provenir de traces de cobalt présentes dans les matériaux de la cuve par exemple.

Devant I'ampleur de ce probléme, des alliages susceptibles de remplacer les Stellites® ont été testés
depuis plus de 30 ans [5]. Ce sont principalement des alliages base fer ou base nickel renforcés par
des carbures ou des borures mais qui ne présentent pas encore d’aussi bonnes caractéristiques de
frottement que les Stellites. Le remplacement des Stellites® nécessite donc de formuler et d’étudier
de nouvelles compositions d’alliages comme les alliages a haute entropie (AHE) issus d’un concept
métallurgique récent, et qui présentent un panel de propriétés qu’il est intéressant d’explorer. Dans
un premier temps, se sont en particulier les alliages équimolaires monophasés qui ont été étudiés.
Cependant la présence de phases supplémentaires permet comme pour les alliages conventionnels
d’améliorer leurs différentes propriétés, ces alliages polyphasés sont nommés ACC (Alliage a
Composition Complexe). L'obtention d’alliages avec plusieurs phases favorise un contrdle plus aisé
de leurs propriétés mécaniques comme I'augmentation de leur dureté par exemple.

C’est pourquoi on s’intéressera en particulier aux ACC sans cobalt capables de former des phases
intermétalliques dures. L'objectif de ce travail est donc de déterminer une composition d’ACC
présentant des propriétés tribologiques au moins similaires a celles du Stellite® et de I'élaborer sous



forme de revétement. Pour cela, une approche couplée entre calculs CALPHAD (CALculation of Phase
Diagram) et analyses expérimentales permettra d’explorer plusieurs familles d’alliage.

Ce manuscrit se compose de 4 chapitres. Le premier présente le contexte de I'étude et |'état de I'art.
Aprés un rappel de quelques notions de tribologie, les techniques permettant I’élaboration de
revétements épais pour les centrales nucléaires seront développées. Les propriétés du Stellite et de
ses remplagants potentiels seront ensuite mises en avant. Enfin la discussion s’orientera vers les AHE
et les ACC, alliages étudiés au cours de ces travaux. Apres l'introduction de leur définition et on
décrira la méthode CALPHAD qui permet de calculer les phases présentes au sein de ces alliages en
fonction de leur composition. Pour finir on présentera leurs propriétés mécaniques permettant de
justifier ce choix de matériaux.

Dans le second chapitre, les méthodes expérimentales et les techniques d’analyses utilisées seront
présentées. On y apportera également une justification du choix de la base de données utilisée pour
les calculs CALPHAD. Enfin, la démarche de la thése sera détaillée.

Au cours du troisieme chapitre, une investigation de plusieurs familles d’ACC a été réalisée a I'aide
d’une étude couplée associant simulation CALPHAD et étude expérimentale, le critére de sélection
des alliages a été la présence de phases dures permettant d’obtenir un niveau de dureté minimal
comparable a celui du Stellite®. Cette étude préliminaire a servi a réduire le nombre d’échantillons a
réaliser. Apres fabrication de plusieurs alliages, au moyen de plusieurs techniques, une étude rapide
du comportement tribologique a conduit a la sélection une famille d’alliages. Dans un second temps,
des revétements de plusieurs compositions au sein de la famille d’alliages sélectionnée ont été
réalisés par co-projection de poudre en projection laser (Direct Laser Deposition). Leur
comportement tribologique a ensuite été mesuré afin de sélectionner une unique composition
présentant le meilleur comportement.

Enfin dans le quatrieme chapitre, une poudre pré-alliée de la composition déterminée au chapitre
précédent a été utilisée afin de réaliser des revétements par DLD et CIC (Compression Isostatique a
Chaud). Leur microstructure a été étudiée afin d’analyser I'impact du procédé d’élaboration. La
microstructure de la poudre atomisée a également conduit a mieux comprendre le schéma de
solidification de cette composition. Puis des essais de comportement tribologique sur les
revétements réalisés dans des conditions considérées comme représentatives de celles rencontrées
dans les centrales nucléaires ont permis une comparaison avec le Stellite®. L’ensemble du manuscrit
est complété par une conclusion et une section de références bibliographiques.
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1. Contexte de I'étude et état de I'art

1.1. Tribologie et revétements durs
1.1.1. Définition de la tribologie
1.1.1.1. Notion de contact entre solides

La tribologie ou science du frottement (du grec ancien tpiBog, « frottement » et Adyog, « science,
étude ») analyse les phénomenes qui se produisent lorsque I'on met en contact deux solides animés
de mouvements relatifs et permet d’évaluer leur comportement [6]. La force normale mettant deux
solides en contact et la force de réaction engendrée vont générer, lors d’'un mouvement, une force
de frottement tangentielle qui s’oppose au mouvement relatif entre les solides (Figure 1). On peut
définir deux types de force de frottement. La premiére, la force de frottement statique empéche le
mouvement des pieces, elle s'oppose a la force qui cherche a mettre en mouvement le systéme.
Cette force de frottement atteint une valeur limite dépendant principalement de la valeur de la force
de contact, et d’un coefficient de frottement « statique », us, qui dépend de la nature des surfaces. Si
la force motrice est supérieure a cette valeur limite, le mouvement est possible. La seconde force de
frottement est dynamique, elle s'oppose au mouvement et diminue la vitesse de déplacement
relative des deux solides, elle dépend de la force de contact et d’'un coefficient de frottement
« dynamique », ug, qui dépend, lui aussi, de la nature des surfaces. C'est ce frottement dynamique
qui constitue le sujet principal de la tribologie, car il caractérise les assemblages en fonctionnement,
et va générer des pertes d’énergie sous forme de chaleur ou des déformations d’au moins une des
surfaces du contact. Le coefficient de frottement est adimensionnel et correspond au rapport entre
la force de frottement et la force de contact, il est utilisé pour caractériser la plupart des contacts
tribologiques.

—
contact

—
|:frottement

e —)

—
réaction

Figure 1 : Schéma de la force de frottement, F; générée par une force de contact F. lors du mouvement d'un solide.

Ainsi, le frottement est principalement régi par la force de contact et par la nature des contacts. Le
premier modele décrivant la mécanique des surfaces est le modele de Hertz théorisé en 1881 [7],
avec les hypotheéses suivantes :

e les surfaces sont continues, lisses et non conformes (c’est-a-dire que sans effort appliqué, les
surfaces sont en contact uniqguement par un point ou une courbe) ;

e larégion de contact est petite par rapport aux dimensions des solides ;

e chaque solide est un demi-espace infini, élastique et linéaire ;

e il n’y a pas de frottement entre les deux surfaces.
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Dans le cas d’un contact sphére - plan avec une force de contact F (Figure 2), les deux solides vont se
déformer et la surface de contact prend la forme d’un disque de diamétre a.

R =
PP
2a

Figure 2 : Schéma du contact de Hertz [8]

Dans le cas de la théorie de Hertz le rayon de ce disque s’exprime :

3FR\'/?
a=(3p)
2E' Eq. 1

ou F est la force de contact, R le diametre de la sphére, et E’ le module d’élasticité équivalent des
deux solides qui s’exprime par:

2

1—v§+1—v12,
Ea Eb Eq. 2

E' =

avec v; et E; respectivement le coefficient de poisson et le module d’Young du solide i.

On observe également une interpénétration des deux solides & :

F? 1/3
5= 9_,2 Eq. 3
4RE

Cette valeur traduit la déformation de chacun des deux solides.

Il est aussi possible de calculer la pression qui s’exerce sur le plan au niveau du contact, p(r), ou la
variable r correspond a la distance a I’axe normal aux surfaces de contact :

Eq. 4
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avec pg la pression maximale et p,,, la pression moyenne :

3F 3

Po = 2ma? | 2

Ce qu’il faut retenir de ce modéle c’est qu’'une augmentation de la charge entraine une
augmentation de la surface de contact, et que la pression peut étre trés importante a cause de la
faible surface de contact. Ce modeéle peut étre étendu a différentes géométries comme des contacts
spheére/sphére pour lesquels on a :

1_1,1 .
R R, R, *

Avec R; et R, les diameétres des différents solides.

Cette approche ne constitue qu’'un modéle car les surfaces réelles, méme les mieux préparées, sont
composées de pics et de creux, le contact entre deux surfaces se fait principalement par
I'intermédiaire de ces aspérités et non sous la forme d’un disque. La contrainte locale au niveau de
ces aspérités est donc bien plus élevée que la contrainte appliquée et sous une charge donnée les
points de contact vont subir une déformation plastique qui peut étre intense. Ainsi, une
augmentation de la charge appliquée va entrainer une déformation plastique plus importante et la
encore une augmentation de la surface de contact réelle. Ce modeéle, introduit par Greenwood et
Williamson [9], a pour hypothéses :

e une des surfaces est supposée parfaitement plane ;

e |es aspérités possedent un sommet sphérique de rayon R ;

e la hauteur des aspérités suit une distribution Gaussienne avec un écart type /s avec une
confiance de 68% ;

e chague sommet se déforme indépendamment ;

e chaque aspérité se comporte comme un contact élastique sphére-plan de type Hertzien.

Le modele de Greenwood et Williamson engendre une surface de contact réelle beaucoup plus faible
que la surface de contact de Hertz. Cependant, on peut appliquer le modéle de Hertz a chaque
aspérité dont le nombre et la taille dépendent d’une distribution Gaussienne. Il est alors possible de
calculer l'aire de contact ainsi que le nombre d’aspérités qui seront en contact. Les limites de ce
modeéle concernent principalement |'existence d’une surface parfaitement plane (techniquement
impossible), les déformations uniquement élastiques ainsi que la nécessité d’une distribution
gaussienne des pics. Afin de mieux définir le contact entre deux surfaces rugueuses, plusieurs
modeles ont été ensuite introduits, comme ceux de Whitehouse et Archard [10], ou de Onion et
Archard [11] ou encore de Pulen et Williamson [12]. Ce sont ces interactions au niveau du contact qui
vont générer des modifications de surface et générer une usure des solides.
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Contact de Hertz

Figure 3 : Schéma du contact selon I'hypothése de Greenwood et Williamson [9]

1.1.1.2. Usure

L'usure traduit I'ensemble des modifications de surface comme la perte ou le gain de matiére qui a
lieu sur l'une, l'autre, ou les deux surfaces du contact. Ces surfaces modifiées se homment aussi
traces d’usure. L'usure, lorsqu’elle devient importante, nécessite la réparation ou le changement de
pieces frottantes, elle est par exemple a 'origine de la présence des particules de cobalt dans le
circuit primaire des centrales nucléaires. La perte de masse constitue le second facteur apres le
coefficient de frottement qui permet de caractériser simplement le comportement tribologique d’un
alliage. En effet, la masse perdue traduit la quantité de matiere manquante, si cette perte est
importante il faudra remplacer ou réparer les pieces plus fréqguemment. La matiére arrachée par
I'usure peut se maintenir dans le contact et modifier I'usure ultérieure des solides, les débris restant
dans la trace d’usure sont nommés troisieme corps. Ce troisi€me corps, qui provient soit de I'un des
deux matériaux constituant les solides en contact soit d’'une combinaison de ces matériaux, peut
prendre la forme de particules ou de films qui influencent les mécanismes d’usure, les principaux
étant l'usure adhésive et abrasive. Il est également possible que le troisieme corps réagisse avec
I'atmosphére et donc par exemple s’oxyde.

L'usure abrasive est un enléevement de matiére par des particules ou des aspérités lors d’un contact
sous pression entre deux surfaces. Ces particules constituent en général le troisieme corps. Quatre
phénomeénes d’usure sont susceptibles de décrire I'enlevement de matiere :

e lacoupe;

e |a fissuration par fatigue (fretting) ;
e lelabourage;

e |'arrachement.

Déformation

plastique %\ Copeau %

N '/ = ' A W,
’

Sillon

Fissuration

Labourage Coupe

Ductile » Fragile

Figure 4 : Schéma des différents modes d'usure abrasive [13]

Si le matériau abrasé est particulierement ductile, il peut se produire un labourage de la surface qui
se traduit par la formation d’un sillon di a un déplacement de matiére sur ses bords. La coupe
traduit I'avancée d’une aspérité dure dans un solide plus ou moins ductile, la matiére déformée va se
détacher sous forme de copeaux et devenir des débris d'usure qui peuvent se transformer un
troisieme corps. Dans le cas de frottement entre matériaux durs, on peut observer la formation de
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fissures de fatigue, entrainant, lors de la convergence des fissures, I'éjection des particules d’usure.
Enfin il est possible de d’observer des arrachements, cela concerne en général des matériaux dits
« composites » comme des aciers renforcés par des carbures, ces carbures pouvant étre arrachés de
la matrice. Ces différents phénomenes vont, bien entendu, fortement modifier le coefficient de
frottement et le taux d’'usure du matériau.

L'usure adhésive, quant a elle, a d’abord été définie par Bowden et Tabor [14]. Les forces de
frottement s’opposant au mouvement provoquent une augmentation de la température au niveau
des points de contact pouvant parfois entrainer un adoucissement voire une fusion locale des
matériaux et créer la formation de jonctions métalliques au niveau des points de contact. La
poursuite du mouvement nécessite de cisailler ces jonctions ce qui affecte le coefficient de
frottement, car il est nécessaire de briser ces liaisons et non plus d’effectuer un glissement entre les
deux solides. Si le cisaillement se produit a I'interface entre les deux solides I'usure sera faible,
cependant en fonction des différences de propriétés des matériaux il est possible que le matériau le
plus doux subisse un arrachement de matiére et sera usé préférentiellement. Un transfert de matiere
peut s'opérer entre les deux solides. C'est le cas pour un frottement entre de I'acier sur du bronze ou
un film de bronze se forme sur la trace d’usure de la piece en acier [15]. Ce bronze transféré sur
I'acier est durci par écrouissage, et devient alors capable d’user la piéce en bronze qui elle reste
ductile. Cependant, dans le cas d’un frottement atmosphérique, la formation de couche d’oxyde a la
surface des solides limite la génération de ces liaisons métalliques et par la méme occasion diminue
I'usure adhésive.

Adhésion

Figure 5 : Schéma du mécanisme d’usure adhésive [8]

Il existe également d’autres catégories d’usure : grippage, érosion, « fretting » ... Les différents types
d’usure qui peuvent prendre place au sein du contact dépendent de plusieurs facteurs inhérents aux
matériaux mémes (nature des matériaux, dureté, module d’Young, écrouissage, microstructure, taille
des phases...), mais aussi aux caractéristiques du contact (géométrie, charge du contact, vitesse de
glissement, surface de contact, rugosité...). Il faut également prendre en compte l'effet de
I’environnement comme I'oxydation, la corrosion ou encore les effets couplés qui vont en résulter.

Une technique courante pour limiter 'usure et diminuer le coefficient de frottement est I'utilisation
de lubrifiants. Un lubrifiant est un corps placé a I'interface entre les deux solides, comme le troisieme
corps, qui va diminuer le coefficient de frottement entre les deux solides. Des lubrifiants communs
sont les huiles ou les graisses qui vont étre cisaillées pendant le mouvement des pieces, abaissant
grandement le coefficient de frottement. En effet, le contact entre solides est limité par la pression
hydrodynamique du film lubrifiant [16], diminuant aussi I'usure des solides. Dans le cas ou il n’est pas
possible d’utiliser des lubrifiants liquides, des lubrifiants solides comme le graphite [17] ou le
disulfure de molybdene peuvent étre employés. En effet, ces matériaux sont lamellaires, les
différentes couches qui les composent sont facilement séparées par un effort de cisaillement. Ces

matériaux insérés, dans le contact, vont donc diminuer grandement le coefficient de frottement en
se cisaillant de la méme maniere que les lubrifiants liquides. Une couche d’oxyde dans la trace
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d’usure peut jouer le réle de lubrifiant. Elle peut diminuer le coefficient de frottement et l'usure en
particulier dans des contacts a haute température [18]—-[21].

Cependant, il existe des cas pour lesquels il n’est pas possible d’utiliser de lubrifiant comme dans le
circuit primaire des centrales nucléaires. En effet, les conditions rencontrées dans les réacteurs, la
présence d’un fluide circulant a haut débit ainsi que I'impossibilité d’acces a certaines piéeces, limitent
I'utilisation de lubrifiant solide ou liquide dans le circuit primaire. Afin de limiter l'usure, il est
nécessaire de déposer sous forme de revétement un alliage avec un meilleur comportement en
tribologie que la piéce a protéger, comme les revétements de Stellite® sur les pieces en 316L. D’'une
facon générale, plus un alliage est dur et meilleur devrait étre son comportement en tribologie [22].
Par exemple, le rapport H/E (avec H la dureté et E le module d’élasticité) est utilisé pour comparer de
maniere qualitative le comportement tribologique de différents échantillons [23]. Plus ce rapport est
élevé et plus le comportement tribologique devrait étre bon. Ainsi, plus le matériau est dur et
meilleur son comportement sera. Une autre condition bénéfique est que le matériau soit capable de
se déformer sans rupture. Cependant ce n’est pas toujours le cas, d’autres phénoménes complexes
comme la qualité des liaisons entre les phases dures des alliages, leur morphologie et leur taille ont
une influence sur le comportement du matériau. Les solutions pour augmenter la dureté et leur
impact sur le comportement tribologique sont évoquées en détails dans la section 1.2. Ainsi, la
compréhension des mécanismes d’usure prenant place au sein du contact est nécessaire afin
d’adapter les matériaux utilisés. De plus, le procédé pour réaliser le dépo6t de revétement a aussi un
impact sur la microstructure et donc sur le comportement en tribologie [24].

1.1.1.Conditions de frottement rencontrées

Il est aussi nécessaire de définir les conditions de frottement qui seront étudiées dans cette these.
Nous nous intéresserons aux pieds de chandelles ainsi qu’aux vannes et robinets du circuit primaire
d’un réacteur de génération IV utilisant le sodium liquide comme fluide caloporteur. Ces piéces sont
généralement mises en mouvement lors des opérations de maintenance, ce qui se traduit par une
température environnante de 473 K au lieu des 673 K lors du fonctionnement. Ce sont des piéces qui
vont subir des efforts importants (pression de I'ordre du GPa) lors de ces opérations a des vitesses
relativement faibles (entre 1-10mm/s). En général ces matériaux sont en contact avec de l'acier
inoxydable 316L (matériaux des tuyaux dans le cas de vannes et des robinets).

Des études pour des applications similaires ont été réalisées entre des alliages base nickel contre un
pion en acier inoxydable 316L et a la température de 473 K, ce qui est proche d’un cas réel
d’insertion des barres de contréle [25]. Cependant dans notre cas le milieu sodium liquide sera
remplacé par de I'argon afin de faciliter la mise en place des essais tribologiques.

1.1.2. Méthodes de fabrication de revétements épais pour le comportement en
tribologie
Il existe plusieurs procédés pour réaliser des revétements dans I'industrie, sans vouloir tous les
détailler, voici quelques exemples :

e PVD (Physical Vapor Deposition) et CVD (Chemical Vapor Deposition) pour réaliser des
couches minces ;

e les procédés de projection thermique : cold spray, HVOF (High Velocity Oxy Fuel), PS (Plasma
Spray) ...;

e procédés de fusion ou soudage: Procédé TIG (Tungsten Inert Gas), PTAW (Plasma
Transferred-Arc Welding), DLD (Direct Laser Deposition) ;
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Pour I'application visée, il est nécessaire d’obtenir des revétements capables de protéger le substrat
pendant un temps important (jusqu’a 60 ans), la solution communément utilisée est celle du
revétement épais. En effet, les procédés de couches minces ne sont pas adaptés pour effectuer des
dépots conférant une résistance a I'usure aux pieces d’étanchéité des vannes avec une durée de vie
suffisamment importante. De plus, les dépots réalisés par des procédés de projection thermique
présentent une porosité comprise entre 0,5 et 25%, pour des épaisseurs maximales de 3mm (Tableau
1), ces caractéristiques ne sont pas suffisantes pour élaborer les revétements pour les applications
nucléaires recherchées.

P Porosité .
) 5o sa Epaisseur Interaction
Type de dépot Principe Liaison moy;enna e sulitiat
(mm) (%)
g x Réduction par courant Mécanique 0,02a0,2 0 Non
Electrolytique électrique
Py Réduction chimique Mécanique 0.1 0 Non
Chimique dans un sel dissous
Par immersion Métal en fusion Meécanique 0,03 0 Non
Placage Laminage Mécanique 5a10 0 Non
Flamme Fusion matériau Meécanique 0,05a2 5a15 Non
d’apport + projection
Arc électrique Fusion matériau Meécanique 05a3 5a15 Non
d’apport + projection
Plasma Fusion matériau Meécanique 0,1a1 2a10 Non
Projection d‘apport + projection
thermique HVOF Fusion matériau Mécanique 01a1 <3 Non
d’apport + projection
Canon a détonation  Fusion matériau Mécanique 0,1a1 <3 Non
d’apport + projection
Projection avec refu- Refusion sur support  Mécanique + diffusion 05a15 <2 Diffusion
sion apreés projection
Flamme Fusion métal apport Métallurgique 1a2 0 Fusion
Arc, atmosphére Fusion métal apport Métallurgique 2a7 0 Fusion
réductrice
Soudage Arc, atmosphére Fusion métal apport Métallurgique 2a7 0 Fusion
inerte
Plasma, arc Fusion métal apport Métallurgique 1a5 0 Fusion
transféré
PVD Evaporation métal Diffusion 0,01 0 Non
5e d’apport
ase vapeur . - et
i CcvD Evaporation métal Diffusion 0,005 0 Non
d’apport

Tableau 1 : Principales caractéristiques de différents procédés de dépét de revétements [26].

Les dépdts de type soudage conduisent en général a une bonne accroche métallurgique sur le
substrat. C'est pourquoi eux seuls seront décrits par la suite. Ce sont des procédés qui provoquent la
fusion du substrat a I'aide d’une source laser, d’'un arc électrique ou d’un plasma. On « fusionne » le
matériau du revétement avec le substrat. Ces procédés sont aussi appelés procédés de soudage car
ils ont d’abord été utilisés pour effectuer des soudures et des rechargements.

1.1.2.1. TIG
Le TIG est un procédé de dépbt qui utilise un arc électrique entre une électrode de tungsténe et le
substrat comme source de chaleur. Une protection par un gaz protecteur de type argon ou hélium
permet de limiter I'oxydation lors du dépo6t. Le revétement est construit sous forme d’une baguette
fusionnée a I'aide de I'arc formé, les températures atteintes sont de I'ordre de 3673 K a 4273 K. Le
bain de fusion et I'apport de métal suivent le déplacement de I'arc électrique afin de réaliser le
revétement (Figure 6).
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Arrivee d'eau
de refroidissement

Torche de soudage
Arrivée de courant
Sens d’avance de soudage

Buse

Electrode
de tungsténe

‘Arrivée du gaz de protection
Retour d'eau
Gaz de protection

Atmosphére gazeuse
/ Meétal solidifie

Metal d'apport —
Metal de base

Figure 6 : Schéma du procédé de dépét TIG [27].

Un procédé similaire est le soudage manuel avec une électrode enrobée (Manual Metal Arc Welding
MMAW) qui permet en utilisant un métal d’apport de former des revétements de la méme maniére
que le procédé TIG [24].

1.1.2.2. Soudage par Plasma Arc Transféré PTAW

Le procédé de projection thermique ou PTAW (Plasma Transferred-Arc Welding) est un procédé
utilisant une torche plasma pour effectuer des dépots de matériaux épais. Deux plasmas sont formés,
un entre une électrode de tungsténe et la buse, et un entre I'électrode et le substrat. La poudre va
étre projetée et fondue en vol par le plasma afin de former le revétement sur le substrat. Une partie
du substrat est également fondue lors du dépo6t afin d’améliorer la liaison entre le revétement et le
substrat. Plusieurs types de gaz peuvent étre utilisés, argon, ou mélange argon, hydrogéene ou
hélium... ce gaz de protection est utilisé pour limiter I'oxydation et offrir un meilleur contréle du jet
de poudre.

Les parametres gouvernant la qualité du dépot sont : le débit du gaz plasma, le débit de poudre, la
vitesse de déplacement de la torche ou du substrat, I'intensité de I'arc et la distance entre la torche
et I'arc.

W cathode
Plasma gas \

Cooling water - _
LT
Powder feed Pilot arc Transferred
power arc power
Shield gas
‘/
N o g Coaling
Shield gas / ]
Powder injection </
| substrate. |

Substrate movement —>

Figure 7 : Schéma du procédé PTAW [28].

1.1.2.3. Projection laser
La projection laser aussi appelée Directed Energy Metal Deposition (DEMD), Laser Metal Deposition
(LMD) ou Direct Laser Deposition (DLD) est un procédé qui fait partie de la fabrication additive, par
opposition aux méthodes de fabrication dites « soustractives » comme I'usinage, pour laquelle la
piece finale est réalisée par enlévement de matiere. C'est un procédé industriellement utilisé pour
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fabriquer des piéces, réaliser des revétements dits épais (plusieurs mm) ou encore pour réparer des
pieces existantes, dans ce cas c’est la piece abimée qui sert de support.

Une poudre est projetée dans un bain de fusion formé par un laser sur un substrat (Figure 8), le
déplacement simultané du laser et de la source de poudre entraine la formation d’'un cordon de
matiére. Le dépot de plusieurs cordons compose la premiere couche de la piece, puis cette étape est
répétée sur la couche nouvellement formée jusqu’a I'obtention de la piece finale. Elle est composée
d’une superposition de couches qui est générée préalablement par ordinateur a I'aide de différents
logiciels. La poudre est dans la plupart des cas projetée de maniére coaxiale au laser afin d’obtenir un
meilleur rendement de fusion. En effet, la poudre n’est pas fondue en vol mais uniqguement dans le
bain de fusion, ainsi un faisceau de poudre fin permet de projeter la poudre directement dans le bain
liquide. Il est nécessaire d’utiliser un gaz porteur (hélium ou argon en général) pour projeter la
poudre, un second flux de gaz est utilisé afin de protéger les optiques des ricochets éventuels de
particules de poudre qui ne péneétre pas dans le bain. Il est également possible d’utiliser un troisieme
flux de gaz afin d’effectuer une protection locale de la piéce, cela est nécessaire dans les cas ou la
fabrication a lieu sous atmosphéere afin de protéger la piéce de I'oxydation. En général la construction
se déroule dans une enceinte fermée sous atmosphére d’argon.

Le procédé de DLD est tres intéressant pour élaborer rapidement de nombreux échantillons avec des
compositions différentes. En effet, avec des appareils possédant plusieurs distributeurs de poudre il
est possible de co-projeter des poudres. Le contrble indépendant des débits permet de réaliser
plusieurs échantillons avec des compositions différentes ou méme des matériaux a gradient de
composition. En effet, il est possible d’effectuer des gradients afin d’assurer une liaison entre deux
matériaux différents [29], du TA6V au vanadium pur mais aussi du 304L a I'Invar36. Il est aussi
envisageable de réaliser des matériaux multicouches en alternant les matériaux déposés [30]. Les
gradients permettent également d’étudier I'influence d’'un élément sur la microstructure comme
pour les AHE/ACC par exemple. Ainsi on peut réaliser des gradients de composition d’un alliage
TiysZrsoNbgTays vers un alliage TiysZrgNbsgTa,s et étudier I'influence du zirconium et du niobium sur la
microstructure [31], ou étudier I'influence du vanadium dans un alliage AlCrFeMoV, [32].

Gaz + Poudre Laser Puissance P(W)
Débit matiére
(Dp, g/s)

Protection
gazeuse
Vitesse de Buse de projection

déplacement
(V, m/s)

Bain liquide

Figure 8 : Schéma du procédé de projection laser
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Les parameétres du premier ordre du systeme sont [33] :

e |a puissance moyenne du laser et sa distribution surfacique ;
e |e débit massique de poudre et sa distribution surfacique ;

e |avitesse de déplacement de la buse ou du support ;

e |e diametre du faisceau laser et du faisceau de poudre.

Les parametres du second ordre :

e |es caractéristiques de la poudre : distribution de taille, morphologie, coulabilité ;
e les propriétés du jet de gaz : vitesse et forme ;

e |a condition de défocalisation du faisceau laser et du faisceau de poudre ;

e |a distance d’interaction entre le laser et la poudre ;

e la conductivité thermique et la chaleur spécifique du substrat et de la poudre.

On peut noter que la densité volumique d’énergie est aussi un facteur important. Elle dépend de la
puissance du laser, de la vitesse de balayage et de la taille du faisceau. Cependant ce n‘est pas un
paramétre absolu car il faut borner les valeurs en vitesse et en puissance. Industriellement il est
beaucoup plus intéressant de réaliser des pieces avec un débit volumique plus important car cela
permet de réaliser plus de pieces en un temps plus court.

Le bain de fusion posséde une hauteur H (Figure 8) supérieure en général a celle d’une couche, ainsi
on observe une refusion de la couche inférieure a chaque passe. Cela entraine un mélange entre les
couches, on peut donc toujours observer la présence d'éléments provenant du substrat dans
plusieurs couches successives. Ce phénomeéne est nommé : dilution du substrat.

La chaleur apportée par le haut de la piece au cours de la fusion de la poudre est dissipée par les
différents phénomenes thermiques possibles comme la diffusion, la convection et le rayonnement.
En début de fabrication, la forme de dissipation prédominante est la conduction thermique du
support. Au cours la fabrication la zone fondue s’éloigne graduellement du substrat, la convection et
le rayonnement prennent pas sur la conduction [34]. En cours de fabrication, la piece subit donc un
cyclage thermique et la cinétique de refroidissement rapide (entre 10% et 10°K/s) [35] du procédé
entraine la formation de microstructures fines.

Cette technique utilise en général des spots laser avec un diameétre de I'ordre du millimetre au point
focal, une vitesse d’avancée du faisceau laser de I'ordre du m.min™ et des débits de poudre d’un a
plusieurs dizaines de grammes par minute. Il est également possible de travailler avec un faisceau
défocalisé afin d’obtenir un bain de fusion de taille plus importante (typiguement de 1 a plusieurs
mm). Le diametre des particules de poudres projetées est en général compris entre 45 um et 150
um. Ces valeurs sont a mettre en lien avec la morphologie et la densité de la poudre pour assurer
une bonne coulabilité.

Dans le cas de la fabrication de matériaux a gradient de composition, il est nécessaire d’effectuer la
co-projection de poudres différentes. Si les poudres présentent des densités distinctes, la distribution
spatiale des poudres dans le faisceau peut étre inhomogene. C'est par exemple le cas lorsque I'on
effectue la projection de poudres d’aluminium et de cuivre pré-mélangées [36]. En effet, avec des
poudres de méme diametre, on aura une plus grande proportion d’aluminium en début de dépot.
Pour résoudre ce probleme il est nécessaire de choisir une poudre de cuivre avec des grains plus
petits afin que la vitesse des deux poudres soit la méme. Ce probléeme peut aussi avoir lieu en
effectuant une co-projection avec plusieurs distributeurs.
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Lors de la fabrication d’un composite en TA6V contenant des particules de TiC par co-projection [37],
par exemple, la vitesse de balayage doit étre suffisamment élevée pour limiter I'interaction laser-
matiére et limiter la dilution du TiC dans I'alliage. Si la vitesse de balayage est trop importante, la
fusion du métal n’est pas complete et il en résulte une mauvaise liaison entre le TiC et le TAGV.

Des dépodts d’éléments réfractaires sont aussi susceptibles d’étre réalisés. Cependant pour fondre
totalement certains éléments il est indispensable d’effectuer une refusion, c’est-a-dire d’apporter de
I’énergie supplémentaire avec le laser sans apport de poudre afin de permettre la fusion des
éléments les plus réfractaires. Pour la projection d’un mélange de poudre Ti, Zr, Nb, Hf et Ta, une
refusion a été nécessaire afin d’obtenir un alliage homogene [38].

La projection laser est donc un procédé tres intéressant pour effectuer des dépots épais ainsi que
pour réaliser des matériaux a gradient ou un « screening» de composition, ce qui est
particulierement adapté a la conception de nouveaux alliages. C'est un donc un procédé de choix
pour cette étude.

1.1.2.4. Compression isostatique a chaud (CIC)
La CIC (Hot Isostatic Pressing ou HIP, en anglais) est un procédé de métallurgie des poudres et de
frittage permettant de réaliser des pieces de formes complexes [39].

On place les poudres dans un conteneur de forme voulue que I'on va positionner dans une enceinte.
L'intérieur de cette enceinte sera par la suite soumis a I'effet couplé d’'une haute température
(jusqu’a 0,8 fois la température de fusion du matériau) et d’une haute pression (1000-2000 bar) afin
de fritter la poudre métallique ou céramique (Figure 9). Sous I'effet de la pression, la taille du
conteneur va étre réduite lorsque la poudre va se densifier. On obtient alors une piece dense avec
des propriétés isotropes sans atteindre la température de fusion des matériaux. Il est possible de
fabriquer des matériaux métalliques ainsi que des céramiques.

Pressure

Isostatic Pressure
up to 2000 bar

Temperature |
up to 2000°C

Figure 9 : Schéma de fonctionnement du procédé de CIC [40].

Ce procédé est également utilisé pour densifier des pieces obtenues par d’autres méthodes de
fabrication comme la fonderie ou la fabrication additive [41], cela va aussi permettre de diminuer
I'anisotropie de la microstructure [42, 43]. Les pores du matériau vont se résorber, excepté ceux
contenant un gaz insoluble comme de I'argon. L’isotropie provient d’une homogénéisation de la taille
des grains.
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La troisieme application, correspond a celle qui intéresse la réalisation de revétements épais par
soudage diffusion [44]. En effet, il est possible d’assembler deux matériaux solides ou de déposer une
couche de poudre puis de la fritter sur un substrat en utilisant la CIC [45]. On peut par exemple
réaliser des revétements riches en carbures d’une épaisseur pouvant atteindre 35mm sur un substrat
en acier [46] afin d’augmenter la résistance a 'usure. De plus, les microstructures obtenues sont tres
différentes de celles des autres procédés comme la DLD, car la fusion de la matiére n’est pas atteinte,
ce qui peut engendrer des comportements tribologiques tres différents.

1.2. Stellite et alliages de remplacement existants

1.2.1. Stellites
Les stellites® sont en général des alliages Co-Cr-W-C ou Co-Cr-Mo-C. Il existe de nombreuses
compositions différentes, les plus utilisés sont les stellite6® et les stellite21® (Tableau 2).

%massique Co C Cr Ni W Mo Si Fe Mn Cu
Stellitel® 48.6 2.5 33 1 15.5 - 1.3 1 0.1

Stellite6® 62.3 1.2 28.4 1.5 4.5 0.5 1.2 0.3 0.1 -
Stellite20® 46.5 2.5 33 18 - - - - - 8.78
Stellite21® 63.5 0.3 26.6 2.9 - 5.5 0.8 0.3 0.1 -

Tableau 2 : Compostions massique de quelques nuances de Stellite®[47].

La microstructure se compose de dendrites de phase cubique a faces centrées (FCC) riches en cobalt
et de zones interdendritiques formées par I'eutectique Co+M,C; (Figure 10). Les carbures sont riches
en chrome, de composition typique est (CrggsC0p14Wo,01)7Cs [24]. Cette composition peut varier en
fonction des conditions de refroidissement et des techniques d’élaboration mises en ceuvre. Il est
aussi possible d’observer la présence des carbures de types M3Cg riches en chrome et molybdéne et
des carbures M;gC riches en molybdéne [48]. On peut donc contrdler les propriétés de I'alliage en
modifiant la quantité de carbone et donc la fraction volumique et le type de carbures. Cependant la
présence de ces carbures diminue la ductilité ou encore la résistance a la corrosion en réduisant la
guantité de Cr dans la matrice de Co surtout lors de la précipitation de carbures M,;C¢. Cet alliage
peut également étre durci par effet de solution solide en présence de W ou de Mo [49].

e 0 (fec) + Chromigm carbide
Tamellar phases .

\\ -

- Chrbide

Figure 10 : Cliché MEB de la microstructure d’un alliage stellite® 6 [50]
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L'influence de la vitesse de refroidissement et du taux de dilution du métal de base a été étudiée
pour une stellite® 6 [24] a I'aide de trois procédés de soudage différents: le manual metal arc
welding (MMAW), le procédé tungsten inert gas (TIG) et la DLD. La DLD avec sa vitesse de
refroidissement la plus élevée et son taux de dilution le plus faible permet d’obtenir le revétement le
plus dur. A I'inverse le MMAW conduit a la microstructure la plus grossiere et donc la dureté la plus
faible. Ces différences vont entrainer des disparités au niveau du comportement tribologique, un
effet similaire est également obtenu en modifiant les parametres opératoires du procédé ce qui rend
les comparaisons difficiles.

Le bon comportement en frottement des stellites est di a la transformation de phase (FCC -> HCP)
induite par la déformation en surface de la matrice riche en cobalt (effet TRIP, Transformation
induced plasticity) au cours du frottement. La phase HCP étant plus dure que la phase mere FCC [51]
il en résulte une diminution de la déformation plastique [24]. Le facteur prédominant expliquant le
bon comportement est la formation d’un tribofilm [52], d’environ 30 nm d’épaisseur. Ce tribofilm
contient principalement du cobalt et de I'oxygéne et possede une structure HCP avec le plan basal
{0001} paralléle a la surface de contact [53]. C'est cette texturation qui est facilement cisaillable et
explique le faible coefficient de frottement de ce matériau : entre 0,2-0,3 et I'augmentation du taux
d’usure. De plus ce tribofilm est capable de remplir les pores et les défauts de surface, limitant ainsi
leur impact. La présence d’oxygéne dans le tribofilm permet d’obtenir un contact de type
oxyde/métal qui diminue I'adhérence entre le revétement et le pion frottant.

Le tres faible coefficient de frottement du stellite® est son principal intérét, faible coefficient que I'on
retrouve dans plusieurs études avec différentes conditions de frottement (Figure 11 et Figure 12). En
résumé, les stellites® possedent des propriétés tribologiques remarquables avec un coefficient de
frottement de I'ordre de 0,2 dans une grande gamme de température, qui s’explique par une
transition de phase. Trouver un remplacant est une tache difficile et complexe. Parmi les différents
alliages testés, aucun ne présente pour I'instant I'ensemble des propriétés du stellite®.
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Figure 11 : Evolution du coefficient de frottement de plusieurs alliages contre un matériau de disque de frein sans amiante
lors d’essai pion-disque en fonction de la charge pour une vitesse de (a) imstet (b) 3m.s [54].
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Figure 12 : Evolution de la température de contact T et du coefficient de frottement u en fonction de la charge lors d'essais
pion disque (disque : stellite, pion : acier AlSI 4140) [55].
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1.2.2. Autres alliages développés pour leur résistance au frottement

Plusieurs familles d’alliages ont été développées et utilisées pour leur comportement en frottement,
afin de protéger des aciers inoxydables comme le 316L par exemple. Certaines d’entre elles ont été
des candidates au remplacement du stellite®. On peut distinguer deux familles, les alliages base fer
et les alliages base nickel. Les premiers sont supposés avoir un bon comportement mécanique et
peuvent étre utilisés afin d’obtenir des transformations de phases sous contraintes comme pour le
stellite®. Alors que les alliages base nickel sont utilisés pour leur bon comportement mécanique a
haute température.

1.2.2.1. Norem
Le Norem correspond a une famille d’alliages base fer avec une quantité importante de chrome pour
la résistance a I'oxydation, et de carbone pour former des carbures et augmenter la dureté de
I'alliage (Tableau 3). Sa structure est principalement composée de dendrites austénitiques avec une
présence de ferrite au cceur, le tout, renforcé par des carbures de types M,C; et M,3Cg dans la zone

interdendritique.

%massique Fe Cr Mn Ni Si Mo C
Norem02 Bal 25.4 4.3 4.0 3.38 2.0 1.23
Norem04 Bal 22.5 4.5 4.5 2.8 1.9 1.1

Tableau 3 : Compostions massique de différentes nuances de Norem [47].

Total
Phase Fraction

mm Austenite 0.800

. M7C3 0.121
mm Ferrite 0.058
1 M23C6 0.021

Figure 13 : Cartographie EBSD d'un alliage Norem02 [56]

Les Norem présentent des propriétés de résistance au grippage comparables voire supérieures a
celles des stellites® a température ambiante [57]. Ce comportement s’explique grace a une
transformation de phase martensitique sous contrainte permettant de diminuer le coefficient de
frottement lors de la formation de cette phase. Cependant, une chute importante de leur résistance
en tribologie a partir de 453K (Figure 14 et Figure 15) qui est due a I'absence de transformation de
phase a partir de cette température (lorsque I'on est au-dessus de Ms), va fortement impacter le

mécanisme d’usure de ces alliages.
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Figure 14 : Coefficient de frottement d'un alliage Norem02 contre un pion Norem02 a différentes températures : (a)
température ambiante, (b) 423 K, (c) 473 K et (d) 523 K durant des tests de d’usure linéaire sous air [58].
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Figure 15 : Perte de masse a plusieurs températures d’alliages Norem02 et Stellite6 apres des tests de d’usure linéaire contre
le méme matériaux sous air [59].

1.2.2.2. Colmonoy

Le Colmonoy est un alliage base nickel principalement renforcé par des phases intermétalliques
contenant du bore, du silicium et du carbone (Tableau 4). Les nuances les plus utilisées sont
composées de dendrites FCC riches en Ni et d’'une zone interdentritique contenants les phases dures
(Figure 16.g). Ces phases, qui sont présentes sous la forme d’eutectiques Ni + Ni3;B et Ni + Ni;Si [60,
61] ainsi que de carbures (Figure 16), fournissent a l'alliage sa résistance a l'usure. Elles sont
supposées étre réparties de maniere homogene dans I'alliage sous différentes morphologies (Figure
16).

%massique Ni Cr Fe B Si C w
Colmonoy 4 Base 10.00 2.80 2.10 2.40 0.40

Colmonoy 5 Base 13.80 4.80 2.10 3.30 0.45

Colmonoy 52 Base 12.30 3.80 2.20 3.70 0.55

Colmonoy 88 Base 15.00 3.50 3.00 4.00 0.60 15.50

Tableau 4 : Compostions massique de différentes nuances de Colmonoy [47].
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Figure 16 : Clichés MET d’un alliage Colmonoy88, (a) aiguilles du carbure Cr,Cs, (b) diffraction associée, axe de zone (ZA)
[001] de Cr,C; (c) précipités sphériques de Cr,B, (d) diffraction associée, axe de zone [001] de Cr,B (e) précipités cubique de
siliciure de Nickel NisSi, (f) diffraction associée, axe de zone [001] de Ni;Si [62], (g) microstructure d’un alliage Colmonoy88

déposé par projection laser [60].

Par exemple, le frottement d’un pion en Colmonoy 88 sur un disque lui-aussi en Colmonoy 88 a
température ambiante [62] conduit a une usure abrasive avec un labourage de la surface. En
augmentant la température de I'essai a 573 K puis a 873 K une couche discontinue d’oxyde se forme
et l'usure devient adhésive avec un labourage de surface plus faible entrainant une baisse du
coefficient de frottement et une baisse du taux d’usure (Figure 17). Dans ce cas la formation de la
couche d’oxyde va étre bénéfique au comportement en tribologie. On peut noter qu’il n’a, la encore,
pas été possible de reproduire le comportement tribologique du Stellite®.
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Figure 17 : Coefficient de frottement pour des dépéts de Colmonoy par PTA en essai pion-disque a différentes températures.
Conditions opératoires : pion et disque en Colmonoy, vitesse de glissement de 0,25 m/s et une charge de 60 N [62].
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1.2.2.3. Tribaloy
Le Tribaloy est une famille d’alliages base cobalt ou base nickel chargée en molybdéne et en chrome
et dans une moindre mesure en silicium (Tableau 5). On s’intéressera principalement aux alliages
base nickel comme substituts des Stellites®. La présence de chrome offre a l'alliage une bonne
résistance a 'oxydation et a la corrosion, quant au molybdene, il permet d’avoir une meilleure tenue
a haute température.

%massique Co Ni Mo Cr Si
T-400 Bal - 28.5 8.5 2.6
T-700 - Bal 32 15 3
T-745 - Bal 26 26 1.5
T-800 Bal - 28 17 3
T-900 Bal 16 23 18 3

Tableau 5 : Compostions massique de différentes nuances de Tribaloy [47].

Afin d’étudier le comportement tribologique du Tribaloy 700 en milieu sodium de 503 Ka 898 K, on a
déposé ce dernier sur un substrat en acier inoxydable de type AISI 316 suivant deux procédés
différents : canon a détonation (HVOF) et dépot plasma [63]. L’alliage se compose d’une matrice
riche en nickel renforcée par des phases de Laves dures de type AB, avec A=Ni ou Si et B= Cr ou Mo.
Ces alliages contiennent en général 60 % de phases intermétalliques. Il a été aussi possible
d’observer une phase de type MosSi; dans des revétements obtenus par HVOF [64].

Comme la plupart des alliages base nickel, la forte teneur en nickel implique une faible énergie de
faute d’empilement (200 mJ.m?) entrainant un faible écrouissage et une déformation & I'échelle
microscopique ou le glissement dévié est favorisé. En général plus la fraction volumique de phase de
Laves est importante plus l'alliage est résistant a I'usure abrasive et adhésive. Cependant elle
diminue la ductilité et la résistance a la propagation de fissure. Il est donc nécessaire d’obtenir un
bon équilibre entre la quantité de phase de Laves et la matrice afin obtenir les propriétés
recherchées.

Ainsi, le Tribaloy 700 posséde un coefficient d’usure qui lui permet d’avoir un bon comportement en
tribologie en milieu sodium [63]. L'usure est abrasive sur des alliages durs (tribaloy 700) et adhésive
sur de I'Inconel 718. Dans le cas d’un Tribaloy 700 déposé par HVOF [64], le coefficient de frottement
est supérieur a 0,6 lors d’essai pion disque contre une bille en Al,0s. L'usure dans ce cas est abrasive.
Malgré une faible perte de masse, cet alliage possede un coefficient de frottement nettement
supérieur a celui d’un Stellite® (entre 0,2-0,3).
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Figure 18 : Coefficient de frottement lors d’un essai pion disque d’un pion d’alumine sur un disque de Tribaloy 700 déposé
par HVOF, état brut de fabrication et état recuit [64].
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1.3. Alliage haute entropie (AHE) et alliage a composition complexe (ACC)

1.3.1. Définitions des AHE purs et ACC

Les alliages conventionnels sont, le plus souvent, formés d’'un ou deux élément(s) majoritaire(s)
comme le fer, le nickel etc. auquel(s) on additionne des éléments minoritaires afin de piloter les
propriétés. Par exemple pour les aciers, le carbone sert a augmenter leur résistance mécanique, le
chrome et le nickel a augmenter la résistance a la corrosion. On a alors des alliages avec une base
(solvant) et des éléments d’alliage (solutés). Cantor [65] et Yeh [66] ont proposé, de maniere
indépendante en 2004, un nouveau concept d’alliage : les alliages a haute entropie. Cantor a élaboré
des alliages comportant jusqu’a 20 éléments métalliques en proportion équimolaire. Il a ainsi réalisé
un alliage quinaire équimolaire (Fe, Co, Ni, Cr et Mn) formé d’une phase unique cubique a faces
centrées (FCC), composition maintenant souvent nommé alliage de « Cantor ». Cet alliage est tres
intéressant car, contrairement aux alliages classiques, il ne posséde pas d’éléments majoritaires et
est seulement composé d’une seule phase. De son c6té, Yeh a introduit la dénomination « HEA »
pour « High Entropy Alloy ». Ses études ont porté sur des alliages composés de plusieurs éléments, 4
a 7 en proportion équimolaire ou quasi-équimolaire. Certains d’entre eux présentent des solutions
solides uniques et désordonnées. La premiere hypothése qui a été avancée pour expliquer leur
caractére monophasé est que le nombre important d’éléments et leur concentration relativement
importante permet de maximiser I'entropie de configuration de I'alliage tout en conservant une
enthalpie assez faible, d’ou la dénomination : alliages a haute entropie. Le grand intérét de ces
alliages est que certains possedent une ductilité supérieure a celle des alliages classiques en ayant
des duretés et des valeurs de résistance en traction similaires.

Historiquement les AHE sont des alliages contenant 5 ou plus éléments principaux en proportion
équimolaire ou en concentration atomique de 5 a 35% [66]. Il existe au moins deux grandes familles
de AHE, qui sont les plus étudiées : celle des métaux de transition de la sous-couche 3d et celle des
métaux réfractaires. Certains AHE contiennent aussi des éléments légers (aluminium par exemple)
ainsi que des lanthanides de la sous-couche 4f. Il existe aussi des AHE qui possedent des éléments de
plusieurs des familles mentionnées plus haut.

Il est possible d’obtenir des microstructures monophasées dans les AHE grace a leur forte entropie
de mélange. En effet, une phase est stable si sa variation d’enthalpie libre de mélange AG,,;, est
faible (sous des conditions isotherme et isobare) [67]:

AGppiy = AHpiy — TASMix Eq.7

Avec AH,,;, la variation d’enthalpie de mélange du systeme, T la température du systéme et
AS,.i la variation d’entropie de mélange du systéme.

Une maximisation de I'entropie de mélange entraine une baisse de I’enthalpie libre AG,,;, ce qui est
favorable a la formation d’une solution solide tant que la variation d’enthalpie n’est pas trop positive
ou trop négative.

Selon les hypothéses de Boltzmann, 4S,,, d'un alliage de n éléments qui passe d’un état idéal (liquide
dans notre cas) a une solution solide aléatoire est :
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N
ASmix = —R z C; In C; Eq. 8
i=1

Avec R la constante des gaz parfaits, N le nombre d’éléments présents dans I'alliage et ¢; la
concentration molaire de I'élément i.

On a AS;,ix = R.In(N) pour un alliage équimolaire comportant N éléments. Ainsi plus I'alliage est
composé d’éléments et plus I'entropie de mélange est importante.

Depuis leur découverte, quatre « effets de cceur » sont souvent évoqués pour justifier les propriétés
des AHE :

o Effet haute entropie qui augmente le domaine d’existence des solutions solides: il est
supposé que la nature chimique des éléments dans les AHE n’ait aucune influence sur
I’entropie de mélange et donc il suffirait de mélanger 5 éléments métalliques quelconques
pour obtenir une solution solide unique désordonnée.

e Effet de la diffusion lente : elle serait due a la présence de la solution solide désordonnée
multi-élémentaire, ainsi qu’a I'absence d’ordre a courte distance

e Effet de la distorsion importante du réseau : les atomes de tailles différentes limitant le
mouvement des dislocations et entrainant ainsi une amélioration des propriétés mécaniques.

e Effet cocktail : cet effet a été nommé en 2003 Ranganathan [68], avant la mise en évidence
des alliages a haute entropie. C'est la capacité a modifier facilement les propriétés d’un
alliage en ajustant la composition.

On peut noter que les quatre « effets » sont souvent évoqués pour justifier les propriétés des AHE et
définis dans les premiers travaux sont encore non vérifiés voire erronés, en particulier I’entropie de
configuration [69, 70] qui n’est pas le seul effet gouvernant la formation d’une solution solide unique
et la diffusion qui, par ailleurs, n’est pas forcément lente [71-74].

Cependant, certains alliages composés de cing éléments présentent plusieurs phases et ne sont donc
plus définis comme AHE mais comme Alliages a Composition Complexes (ACC). Plus précisément, on
peut adopter les définitions suivantes. Un AHE est considéré comme un alliage composé d’au moins
cing éléments en proportion comprise entre 5 et 35% atomique et qui présente une unique solution
solide a état coulé ou apres un traitement thermique. Un ACC est un alliage composé d’au moins cing
éléments et qui peut présenter plusieurs phases. Cette distinction est nécessaire car les ACC peuvent
tout de méme posséder des propriétés intéressantes. En effet, la présence de plusieurs phases
permet d’obtenir des alliages avec de meilleures propriétés mécaniques, il est également possible de
renforcer ces alliages a I'aide de carbures, de borures, de nitrures ou encore par précipitation.

1.3.2. Méthode de prévision : empirique, CALPHAD
Devant I'ensemble des compositions possibles, étre capable de prédire les microstructures qui seront
formées est nécessaire afin d’effectuer une exploration efficace des AHE. Il existe plusieurs outils
pour prédire les phases qui se forment dans les alliages.

1.3.2.1. Criteres se basant sur différents parametres (rayon atomique, enthalpie de
mélange, concentration en électrons de valence...)
Une premiére méthode pour prédire les phases se formant dans les AHE/ACC est d’utiliser des
criteres empiriques comme la différence de tailles des atomes, des températures de fusion, des
enthalpies de mélange par exemple.
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Le premier critére de prédiction est I'entropie de configuration [66]. Cependant il n’est pas suffisant
pour déterminer la présence d’'un domaine monophasé ou non et il n’est pas capable de différencier
les phases présentes. L'énergie libre de Gibbs comprend un terme entropique mais également un
terme enthalpique. Il est nécessaire de comparer |'entropie de mélange a I’enthalpie de mélange :

n
AHmix= Z 4AHmixijCiCj Eq. 9

i=1,j#i

Avec ¢; et ¢; les concentrations des éléments i et j, et AH,y;,;; I'enthalpie de mélange du binaire des
éléments i et j sous forme liquide.

Les valeurs des enthalpies de mélange des liquides ont été calculées par A. Takeuchi et A. Inoue en
utilisant le modele de Miedema [75]. Ce modéle a permis la formation de ACC possédant des
microstructures eutectiques [76].

Pour faciliter les comparaisons un terme () a été introduit [77, 78] :

_ TmASmix

= Eq. 10
|AHmix|

Avec T, = YN x;. Tyni, ASmix et AHpi, les enthalpies et entropies de mélange, x; la fraction
molaire de I'espece i, T, la température moyenne de fusion de l'alliage obtenue avec la loi des
mélanges et Tyy,; la température de fusion de I'espéce i.

Si 2>1, le terme entropique est supérieur (a la température de fusion) au terme enthalpique
favorisant la formation d’une solution solide.

Selon Ye [79], pour étre composé d’une unique solution solide un alliage doit posséder les
caractéristiques suivantes : -15 kl.mol™ < AH,,;, < 5 kl.mol™ et 0 < § < 5, pour avoir des alliages
amorphes il faut : AH,,;, <-15kl.mol* et § > 8.

Avec :

5= 1——TL
B (=5 C--T-) Eq. 11

Et ¢; la fraction molaire de I'élément i et r; le rayon atomique de I'especes i.

Guo [80] a lui trouvé des valeurs légerement différentes mais les résultats sont cohérents. Cependant
ces conditions sont nécessaires mais pas suffisantes pour la prédiction du nombre de phases
obtenues, il est toujours possible d’obtenir des composés intermétalliques.

Des critéres de prédiction basés sur les rayons atomiques [81-83], la VEC (Valence Electron
Concentration) [84] ou sur le terme d’excés de I'entropie de configuration [85, 86] ont également été
développés :
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Dans le cas du parametre VEC, il est possible de prédire la nature de la solution solide : BCC, FCC ou
un mélange des deux. Par exemple, si VEC > 8 on aurait une phase FCC et si VEC < 6.87 on aurait la
phase BCC [87].

Tous ces critéres permettent des prévisions plus ou moins exactes sur le type ou le nombre de
phases présentent dans les alliages. Le plus abouti semble étre le critére VEC car il permet d’avoir
une information sur la nature des phases présentes. Cependant ces prédictions faites avec des
critéres empiriques ne sont pas toujours exactes et il existe des différences avec les observations
expérimentales. De plus, il n’est pas possible d’avoir acces a la composition des phases, ni d’identifier
le type de phases intermétalliques présentes dans les alliages. Ces critéres ne permettent pas une
analyse concluante et fiable des phases présentent dans les alliages, il est nécessaire d’utiliser
d’autres outils afin de calculer les phases composant les AHE/ACC.

1.3.2.2. Meéthode de calcul CALPHAD (CALculation of PHAse Diagram)

L'une des techniques principalement utilisées pour prévoir les phases est la méthode CALPHAD
(CALculation of PHAse Diagrams) [88]. Cette technique utilise des données thermodynamiques pour
prédire la formation des phases dans les alliages. Elle fonctionne trés bien pour déterminer les
phases dans des alliages simples ou des ternaires si les bases de données sont bien connues. Cette
technique est fondée sur le calcul de I'énergie de Gibbs de chacune des phases qui peuvent étre
présentes dans un alliage. Cette énergie de Gibbs est par la suite minimisée afin de déterminer les
phases qui sont les plus stables a I’équilibre thermodynamique. Cette technique se base sur
I'entropie et I'enthalpie des phases provenant des diagrammes binaires et ternaires qui seront
extrapolées a des systemes plus complexes contenant un plus grand nombre d’éléments, dans notre
cas les AHE/ACC. Avec cette méthode on peut estimer a I’équilibre la fraction des différentes phases,
leur composition ainsi que leur stabilité thermique. Les phases d’alliages composées de 3 a 6
éléments parmi 27 éléments ont été calculées avec cette méthode [89]. Cela correspond a environ
100000 compositions. Ce screening permet de savoir quelles sont les phases se formant en fonction
des éléments choisis et leur composition afin d’identifier les compositions d’alliages qui sont
monophasées et celles qui contiennent des composés intermétalliques dans le but d’orienter les
recherches vers des compositions qui sont intéressantes pour des applications données.

Il faut cependant discuter la validité de tels résultats. En effet les calculs CALPHAD dépendent
grandement des bases de données utilisées. Il a été montré que pour des alliages CoCrFeMnNi les
prédictions pour la phases FCC sont en bon accord avec les résultats expérimentaux [90]. En effet,
plus de 10000 calculs ont été effectués afin de cartographier le domaine de composition de cet
alliage pour déterminer le domaine d’existence de la solution solide. Cependant ce n’est pas le cas
pour la phase ¢ dont la quantité est sous-estimée en utilisant cette base de données. Cette étude
s’est appuyée sur la base de données TCHEA1 de Thermocalc. Cette base a par la suite été améliorée
plusieurs fois jusqu’a une version TCHEA4 a ce jour.

Il semble que les extrapolations de diagrammes binaires et ternaires permettent d’obtenir de bons
résultats pour les éléments de transition de la ligne 3d. Les résultats concernant les solutions solides
sont bons mais concernant les intermétalliques il manque encore des données pour avoir une
description plus proche des résultats expérimentaux [91]. Il est également possible d’obtenir de
bonnes prédictions sur certains alliages réfractaires [92] comme HfNbTaTi ou CrMoTaTi. Cependant,
pour des alliages qui contiennent de I'aluminium les prédictions sont plus éloignées des observations
expérimentales. Il y a parfois des phases secondaires non prévues qui se forment a cause de
I’enthalpie de mélange fortement négative entre I'aluminium et les autres éléments. On observe
également des différences au niveau de la composition des phases. Ces résultats ont été obtenus a
I'aide de la base TCHEA2. Les différences entre des observations expérimentales et la simulation sont
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causées par différents facteurs. Certains diagrammes binaires ou ternaires sont peu voire pas décrits.
De plus, les bases de données sont principalement développées pour déterminer les phases dans les
alliages classiques, ou les bords des diagrammes de phases sont les plus étudiés. Or pour déterminer
les phases dans les AHE c’est le centre des diagrammes qui est le plus intéressant. La méthode
CALPHAD fournit également des résultats a I'équilibre thermodynamique. Afin d’effectuer des
comparaisons avec des résultats expérimentaux, il faut pouvoir observer des échantillons a
I’équilibre thermodynamique. Par exemple I'alliage CoCrFeMnNi a été étudié aprés un traitement
thermique de 150 h a 1000h a 973 K [93] afin de montrer la formation d’une phase ¢ a cette
température. De son cOté Otto [94] a fait des traitements thermiques de 500 jours a plusieurs
températures pour mettre en évidence le domaine d’apparition de la phase ¢ dans |'alliage de
Cantor. Malgré quelques différences entre les prédictions et les résultats expérimentaux, la méthode
CALPHAD est tres efficace et rapide pour 'exploration et la prédiction des phases dans les AHE/ACC,
des comparaisons avec des échantillons recuits permettront le cas échant d’apporter les corrections
nécessaires pour améliorer les bases de données.

1.3.3. Propriétés des AHE/ACC
Les AHE/ACC présentent 'intérét de combler certains vides des diagrammes d’Ashby (Figure 19).
Ainsi certains AHE/ACC possédent des limites d’élasticité supérieures a celles d’alliages commerciaux
actuellement utilisés. Il semble possible de les voir remplacer certains alliages conventionnels.
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Figure 19 : Diagramme d'Ashby comparant la limite d’élasticité en fonction de leur masse volumique des ACC/ACC et des
alliages conventionnels [95]

1.3.3.1. Propriétés et intérét des AHE
Les AHE monophasés peuvent étre répartis en différentes catégories : ceux a base d’une solution
solide FCC et ceux a base d’une solution solide BCC. Généralement, la phase BCC posséde un
écrouissage assez faible et une ductilité plus faible que celle de la phase FCC, en revanche, la dureté
est souvent plus importante [96].

L'alliage le plus étudié ou alliage de Cantor (FeNiCoMnCr) est composé d’une unique phase FCC, si
I’on ne considére pas des recuits infiniment longs. De trées nombreux résultats d’études mécaniques
ont été publiés a son sujet. Ses propriétés mécaniques ont, par exemple, été mesurées a des
températures comprises entre 77 K et 1073 K (Figure 20). Cet alliage possede un comportement
particulier car il présente, lorsque la température diminue, une augmentation a la fois de la limite
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d’élasticité, de la résistance a la traction et de la ductilité. Cela est vrai pour les trois tailles de grains
testées : 4,4-50-155 um en moyenne, excepté qu’un minimum de ductilité est présent a 673 K pour
les grains de 4,4 um. Ce phénomene est en partie di a l'activation du maclage a plus basse
température qui permet d’augmenter la ductilité tout en maintenant I'activation d’autres modes de
déformation, ou en facilitant le mouvement des dislocations [97, 98] ce qui va augmenter le taux
d’écrouissage. Cependant on observe sur cet alliage une tres forte baisse de la limite d’élasticité a
partir de 1073 K. Ce comportement est en accord avec les résultats trouvés par Gludovatz [99].
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Figure 20 : Courbe de traction d'un alliage FeNiCrMnCo en fonction de la température et de la taille de grains [100]

Une des particularités des AHE réfractaires, souvent formés d’une solution solide BCC, est de
conserver de bonnes propriétés mécaniques et ce méme a haute température. Senkov a réalisé une
série d’alliages réfractaires a haute entropie avec une bonne tenue mécanique jusqu’a 1473 K dont
on peut citer deux exemples : Alg4HfosNbTaTiZr et AIMoysNbTagsTiZr [101]. lls sont composés tous
les deux de phases BCC. Le second présente a 1273 K et a 1473 K un o,, de 745MPa et 255MPa
respectivement. Un autre alliage réfractaire présentant des propriétés intéressantes est I'alliage
HfNbTaTiZr [102—-105], qui posséde un allongement a la rupture pouvant atteindre 10% permettant
un traitement de laminage a froid sur cet alliage.

1.3.3.2. Propriétés et intérét des ACC
Afin d’améliorer le comportement mécanique, et en particulier d’augmenter la limite d’élasticité, une
solution consiste a précipiter une seconde phase mais souvent au détriment de la ductilité. Cette
seconde phase est obtenue par durcissement structural ou par I'ajout d’éléments comme le bore, le
carbone ou l'azote. Ces éléments sont connus dans la métallurgie conventionnelle pour former des
phases durcissantes (borures, carbures et nitrures) qui permettent d’augmenter la dureté des
alliages donc la limite d’élasticité et d’améliorer par exemple le comportement en tribologie.

Dans le cas d'un alliage FeCoCrNiAIB, [106], I'ajout de bore va avoir plusieurs effets sur la
microstructure : formation de précipités de type M,B, diminution de la taille de grains dG a un
phénomeéne de germination hétérogene favorisé par le bore. Ces deux phénomenes entrainent un
durcissement de I'alliage ce qui va améliorer son comportement tribologique, passant d’une usure
adhésive pour I'alliage sans bore a une usure abrasive a partir de x=0,25, tout en diminuant le
coefficient de frottement ainsi que la perte de masse.

Par ailleurs, I'ajout de carbone a un alliage CoCrFeMnNi [107] entraine la formation de carbures de
type M,C; et M,3Cs aux joints de grains mais également au sein des grains pour des teneurs en
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carbone supérieures a 1,38 at%. Ce résultat est en contradiction avec les observations de Stepanov
qui pour un ajout de 1 at% de carbone trouve des carbures a I'intérieur des grains exclusivement
[108]. De plus, pour un méme traitement thermique, I'alliage de Cantor voit sa la taille de grain
passer de 11,3 um a 3,2 um, avec un ajout de 1,84 at% de carbone. Une augmentation de la quantité
de macles en fonction de I'ajout de carbone est aussi observée, cependant ce résultat est une fois
encore en contradiction avec ceux de Stepanov pour un ajout de 1 at% de carbone [108]. Une
explication peut étre que la comparaison de Stepanov a été effectuée entre deux alliages fabriqués
par différentes méthodes alors que ceux de Ko [107] ont été réalisés dans les mémes conditions. Le
carbone est alors supposé diminuer la SFE et activer le maclage. La diminution de la taille de grain et
la formation de carbures augmentent la limite d’élasticité de l'alliage de 147 MPa et 127 MPa
respectivement.

Le renforcement d’alliages par I'azote est en général utilisé pour la réalisation de couches minces lors
de dépot par pulvérisation cathodique [109-111]. Il est aussi possible d’effectuer un post traitement
de nitruration, comme la nitruration par plasma d’un alliage Al;3CoCuFeNi, [112]. Cet alliage est
composé d'une phase FCC et d’une phase BCC. Apres nitruration on observe principalement des
phases AIN et Fe;N sur une épaisseur de 5,9um. La comparaison du comportement en frottement de
I'alliage avant et aprés nitruration permet d’étudier I'influence de la nitruration. L’alliage nitruré
présente des coefficients de frottement égaux ou inférieurs a ceux de I'alliage « classique » dans trois
milieux : air, eau désionisée et environnement type pluie acide. Les mécanismes d’usure dépendent
du milieu et du traitement de nitruration choisi.

Le renfort par des cermets est également envisagé, en utilisant par exemple des carbures de
tungsténe ou des carbures de titane. Ces composites peuvent étre élaborés par SPS. L'influence de la
quantité de carbure de tungsténe a été évaluée sur un alliage de type (FeCoCrNi),..(WC), élaboré par
SPS [113]. L’alliage est composé d’'une matrice FCC, de carbures de tungsteéne mais aussi de carbures
de chrome. Une augmentation de la quantité de WC entraine une augmentation de la dureté de
I'alliage et va donc impacter son comportement en tribologie. Des tests de frottement linéaire ont
permis de montrer que I'ajout de WC entraine une diminution du coefficient de frottement et du
taux d’usure apres une période de transition.

Cependant ces renforcements par des particules de type « carbure » ont déja été étudiés pour
remplacer le Stellite® (1.2.2). Il est également envisageable d’améliorer les caractéristiques de
I'alliage en utilisant plusieurs solutions solides ou des phases intermétalliques.

Il est aussi possible d’ajouter des éléments d’alliage qui vont générer une autre solution solide
(mélange FCC et BCC par exemple) [114, 115]. On obtient alors un alliage avec des propriétés
intermédiaires. Par exemple I'alliage Al,CoCrFeNi [116], une augmentation de sa concentration en
aluminium entraine un changement de phase (Figure 21). Pour x=0,35 I'alliage se compose d’une
unique phase FCC, pour x=0,6 un mélange FCC, BCC et B2, et enfin pour x=0,85 une solution solide
BCC et une phase B2. On peut observer un changement des propriétés mécaniques en fonction de la
microstructure (Figure 22). Ainsi la phase FCC est bien la plus ductile alors que I'alliage composé de
phase BCC a une rupture fragile.
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Figure 21 : Microstructures d'alliages Al,CoCrFeNi avec x=0,3 (a-c), x=0,6 (d-f) et x=0,85(g-f) fait par DLD, observation
paralléle au sens de construction (SD), perpendiculaire au sens de construction (CS) et avec un grandissement plus important
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Figure 22 : Courbes de traction et compression a température ambiante d'alliages Al,CoCrFeNi avec x=0,3 (a), x=0,6 (b) et
x=0,85(c) élaborés par DLD [116]
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L'effet de phases intermétalliques a aussi été étudié pour améliorer des propriétés plus classiques
comme le module d’Young ou la limite d’élasticité. On retrouve alors la phase ¢ [117]-[119] ainsi que
les phases de Laves [120, 121] entrainant une augmentation de la limite d’élasticité et une baisse de
la ductilité, le résultat est une amélioration du comportement en tribologie.

Cette amélioration du comportement tribologique peut encore étre induite par la formation de
phases intermétalliques. Un alliage AlCoCrFe,MogsNi est composé d’une solution solide BCC et d’une
phase o pour des valeurs de x comprises entre 0,6 et 2,0 [122]. Pour x=1,5 ou 2, la quantité de phase
o diminue par rapport aux plus faibles valeurs de x ce qui entraine une baisse de la dureté et du
comportement en tribologie. Elle induit aussi, avec le mode d’élaboration utilisé, une modification de
la microstructure qui passe de dendritique a granulaire. Lors d’essai pion-disque, |'usure de ces
alliages a été de type abrasive. Dans les aciers, la phase ¢ est souvent supposée nocive pour le
comportement mécanique a cause de sa fragilité. Cependant la dureté de phase ¢ est aussi capable
d’entrainer un bon comportement en tribologie, de plus la quantité de cette phase est importante
pour la tenue a l'usure dans cet alliage.

L'effet de la phase & sur les propriétés en tribologie reste cependant difficile a évaluer. Par exemple,
I'ajout de vanadium a un alliage AlgsCoCrCuFeNiV, fait passer la microstructure de FCC (x=0,0), a
FCC+BCC (x=0,4), FCC+BCC+0o (x=0,6-1,1) puis BCC (x=1,1-2,0) [123]. Les compositions les plus dures
sont celles possédant la phase c. Cependant ce ne sont pas ces compositions qui ont le meilleur

comportement en tribologie, I'alliage composé uniquement de phase BCC a un taux d’usure plus
faible.
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Figure 23 : Evolution de la dureté et du taux d'usure en fonction de la quantité de vanadium dans un alliage
AlgsCoCrCuFeNiV, [123]

L’ajout de vanadium a un alliage CoCrFeNi implique un changement de dureté drastique (Figure 24),
la microstructure passe d’une solution solide FCC seule a un mélange de phase c et de phase FCC
présente aux joints de grains et dans la phase . Seuls les alliages équiatomiques ont été étudiés avec
une différence de quantité de phase o de 20% atomique. Salishchev [124] mentionne qu’il est

possible d’ajuster la composition de I'alliage pour contréler la quantité de phase o et FCC dans le but
d’ajuster les propriétés de I'alliage.
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Figure 24 : Courbe contrainte déformation lors d’essai de compression de trois alliages : CoCrFeNi, CoCrFeNiV, CoCrFeNiMnV
[124].

L'ajout de niobium a un alliage CoCrCuFeNi [125], entraine la formation d’'une phase de Laves dans
une solution solide FCC. Cette phase va augmenter la dureté de |'alliage et diminuer la perte de
masse lors d’essai d’abrasion par des particules céramiques, par rapport a un alliage sans niobium.

Un comportement similaire est retrouvé sur I'alliage TiVCrAISi déposé sur du Ti—6Al-4V [126]. La
formation de la phase (Ti,V)sSi; dans une matrice BCC améliore grandement le comportement en
tribologie de I'alliage ainsi que sa dureté. En effet, I'usure de cet alliage lors d’essais tribologiques
linéaires est abrasive et adhésive, les phase dures de type siliciure fournissent la dureté a I'alliage et
la matrice BCC limite la propagation de fissures.

Les AHE/ACC sont des alliages avec des propriétés mécaniques intéressantes. L’unique solution solide
permet d’atteindre des niveaux de déformation trés importants tout en ayant bonne limite élastique.
Cependant les ACC sont plus adaptés pour servir de revétements pour la tenue a l'usure. La
combinaison de plusieurs phases permet d’obtenir des alliages avec des matrices ductiles renforcées
par des phases dures. Leur importante dureté permet d’améliorer leur comportement en tribologie
comparé a des alliages constitués uniquement d’une solution solide. Une particularité intéressante
des ACC est l'influence de la composition sur la fraction molaire de chaque phase et sur les
propriétés mécaniques par la méme occasion. L'effet cocktail semble beaucoup plus fort dans ces
alliages que dans les AHE, la capacité de former des phases intermétalliques est plus influente sur les
propriétés que le changement des éléments au sein de la solution solide dans les AHE.

Certaines propriétés n’ont que peu été étudiées comme la tenue a la fatigue, le comportement en
fluage ou le comportement en corrosion. C'est I'étude de ces propriétés qui pour l'instant limite
|utilisation des AHE/ACC.

1.4. Conclusion et cadre de I'étude
Au cours de cette revue bibliographique, le besoin de remplacement des alliages Stellite® a été
démontré. L'usure de cet alliage entraine la formation dans le circuit primaire de cobalt 60 radioactif,
ce qui complique les opérations de maintenance. Malgré de nombreuses études sur des alliages base
fer et base nickel renforcés par des carbures ou des borures, aucun de ces substituts n’est en mesure
d’égaler le comportement du Stellite®.

Il semble que les AHE et ACC peuvent étre des candidats potentiels au remplacement du Stellite®. Ce
sont des alliages sans constituant principal, composés d’au moins 5 éléments. Les AHE présentent
une solution solide unique alors que les ACC sont multi-phasés. Certains de ces alliages peuvent
présenter des propriétés comparables voire supérieures aux alliages classiques, ce constat est
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particulierement visible sur un diagramme d’Ashby (Figure 19). Ces types d’alliages présentent ainsi
un potentiel important pour le remplacement du Stellite® car ils peuvent posséder des couples de
propriétés comme une dureté importante et une forte déformation a la rupture qui facilitent
I’obtention d’un bon comportement tribologique.

Les ACC sont plus adaptés pour servir de revétements anti-usure. En effet, les phases dures qu’ils
peuvent contenir leur permettent d’avoir une dureté plus importante et ainsi un meilleur
comportement en tribologie que les AHE. Plusieurs types d’ACC sont susceptibles de posséder un bon
comportement tribologique : les alliages renforcés par des carbures/nitrures/borures, par des
cermets, par plusieurs solutions solides ou par des phases intermétalliques.

L’objectif de ce travail est d’explorer les AHE/ACC pouvant remplacer le Stellite®. Pour cela une
approche couplant simulation et expérimentation devrait permettre de déterminer une composition
d’alliage dont le comportement tribologique pourra étre comparé a celui des Stellites®.

Dans un premier temps, les calculs CALPHAD conduiront a la simulation des phases présentes dans
les alliages afin d’en déduire leur mécanisme de formation et de sélectionner les compositions qui
semblent les plus prometteuses. Cela permettra aussi de réduire de maniére drastique le nombre
d’échantillons a fabriquer et ainsi d’analyser leur microstructure et leur comportement en tribologie
de facon fine. Dans un deuxiéme temps, une composition sera étudiée en détail a partir de sa poudre
atomisée; des revétements seront également réalisés avec plusieurs procédés afin de déterminer
I'influence du procédé sur la microstructure et ainsi sur le comportement en tribologie.

Récapitulatif :

o |l est nécessaire de trouver un remplagant au Stellite® utilisé dans les centrales nucléaires a
cause de leur fort taux de cobalt qui s’active en cobalt 60 ;

e La tribologie est un phénomeéne complexe comportant de nombreux mécanisme d’usure,
deux grandeurs sont principalement utilisées pour quantifier le comportement en tribologie,
le coefficient de frottement et la perte de masse ;

e Le procédé de projection laser est particulierement adapté a la réalisation de revétements
épais et a I'exploration de nouvelles compositions d’alliages ;

e Le bon comportement du Stellite® est d0 a la présence de carbure de chrome et a une
transformation de surface sous contrainte de la matrice FCC en phase HCP ;

o Il n’a pas été possible de reproduire le comportement du Stellite® avec des alliages sans
cobalt, aucun des alliages base fer ou nickel renforcé par des carbures ou des borures testés
n’a pu atteindre le coefficient de frottement cible de 0,2 ;

e Les AHE/ACC sont des alliages relativement nouveaux avec des caractéristiques mécaniques
intéressantes. Le domaine de composition explorable est gigantesque ;

e La simulation CALPHAD est un outil adapté a I'exploration des AHE/ACC, il est possible de
prédire les phases présentes dans un alliage en fonction de sa composition a condition de
posséder les bases de données adaptées ;

e Les ACC sont mieux adaptés au remplacement des Stellites®. En effet, leur caractere multi-
phasé leur conféere des propriétés permettant probablement un meilleur comportement
tribologique.
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2. Techniques et méthodes expérimentales

Ce chapitre présente le matériel et les techniques d’analyse utilisés dans le cadre de ce travail.

L'objectif de ce travail est de trouver une composition d’alliage capable de remplacer le Stellite®,
donc d’égaler son comportement en tribologie. Cependant, il est souvent difficile, avec les outils
numériques et les moyens de calcul actuels d’estimer la réponse d’un alliage métallique lors d’essais
de tribologie en fonction de sa microstructure [127, 128]. C'est le cas, en particulier, des ACC
multiphasés pour lesquels les caractéristiques physiques des phases ne sont pas connues avec
précision. De plus les interactions entre ces phases et la nature des débris d’usure restent
méconnues. C'est pourquoi, seules des analyses expérimentales permettront de déterminer le
comportement en frottement de ces alliages. Comme cela est présenté dans la section 1.1, la
microstructure des échantillons va fortement impacter le comportement tribologique et va
principalement dépendre de la composition mais aussi des conditions de fabrication. Afin de ne pas
complexifier I'étude de ces compositions, ce dernier point ne sera pas étudié tout de suite. C'est bien
I'influence de la composition sur la microstructure du AHE ou du ACC qui sera au cceur de ce travail.

Dans un premier temps, les techniques de caractérisation seront présentées, puis une description
des différents moyens d’élaboration sera effectuée et enfin une rapide introduction sur I'utilisation
de la méthode CALPHAD ainsi qu’une justification du choix de la base de données seront présentées.

2.1. Techniques de caractérisation
2.1.1. Caractérisation microstructurale

2.1.1.1. Préparation des échantillons
Afin d’étre analysés, les échantillons sont découpés a I'aide d'une micro-trongonneuse
métallographique équipée d’une lame diamantée (Accutom-5 de Struers). En fonction du procédé
d’élaboration, la surface des échantillons analysés aprés découpe sont comprises entre 25 mm? et
490 mm?2.

Aprés découpe, les échantillons sont enrobés dans de la résine PolyFast puis polis mécaniquement.

e échantillons pour tests de dureté et analyses DRX : le polissage débute avec du papier SiC
500 jusqu’au papier 2000 ;

e échantillons pour analyse MEB : le polissage débute avec du papier SiC 500 jusqu’au papier
2000, puis un polissage avec des suspensions diamantées de 3 puis 1 um et enfin a l'aide
d’une suspension de silice colloidale (OPS). Les échantillons sont montés sur un porte-
échantillon et fixés a I'aide de scotch aluminium ;

e échantillons pour analyses EBSD : aprés une préparation similaire aux échantillons MEB, on
effectue un polissage vibrant a I'aide d’un Vibromet2 pendant au moins 5h permettant de
limiter I’écrouissage de surface. Les échantillons sont ensuite placés sur un porte-échantillon
avec de la laque d’argent afin d’assurer une bonne conduction électrique.

2.1.1.2. Mesure de dureté
Les mesures de dureté ont pour but d’estimer le comportement de I'alliage en tribologie, c’est un
critere nécessaire mais non suffisant au bon comportement en tribologie de I'alliage.

Les mesures de dureté Vickers ont été effectuées sur un appareil DuraScan G5 (Figure 25). Une
charge de 5 kg pendant 10 secondes a été appliquée. Vingt-cing mesures ont été effectuées pour
chaque échantillon, I'erreur relative est égale a la déviation standard.
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Figure 25 : Photo de I"appareil DuraScan G5

2.1.1.3. DRX
La diffraction des rayons X permet de déterminer les phases présentes dans un alliage ainsi que leurs
parameétres cristallins.

Le diffractométre utilisé est un BRUKER D8-ADVANCE (Figure 26) doté d’une anticathode en cuivre,
dont la longueur d’onde d’émission Ka; est de 0,154 nm, un montage de type 68-28 en géométrie
Bragg-Brentano a été utilisé. Les mesures sont effectuées sur un intervalle 26 de 20 a 120° avec un
pas de 0,01° et un temps de comptage de 5 s par pas.

Aprés des analyses DSC des poudres ont été analysées par DRX, devant la faible quantité de poudre
disponible, il a été nécessaire de placer cette poudre sur un substrat de silicium dit « low
background ». Ce substrat, lorsqu’il est placé dans une un sens particulier permet de fortement
réduire les pics de diffraction du silicium pour obtenir uniquement ceux de la poudre.

Le traitement des diffractogrammes et l'identification des phases cristallines présentes ont été
réalisés sur le logiciel EVA (distribué par BRUKER) avec la base de données du « Joint Comittee on
Powder Diffraction Standards » (JCPDS).

Figure 26 : Photo de I'appareil BRUKER D8-ADVANCE
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2.1.1.4. MEB EBSD
Le MEB permet I'obtention d’'images avec une importante profondeur de champ, il est possible
d’observer la topologie de I’échantillon, la répartition chimique des éléments le constituant ainsi que
de déterminer la nature des phases le composant.

Les observations ont été réalisées sur un MEB FEG JEOL JSM-7000F (Figure 25) sous vide secondaire a
la fois en électrons rétrodiffusés (contraste chimique) et en électrons secondaires (topographie). Les
parameétres de réglage choisis pour notre étude sont 2 nA pour l'intensité du courant et 15 kV pour la
tension d'accélération des électrons. Les analyses EDS (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy) ont été
effectuées afin de déterminer les compositions chimiques élémentaires de certaines phases. Le MEB
est également équipé d'un détecteur EBSD (Electron BackScatter Diffraction) Brucker Nano
« Quantax ». Ce dispositif permet d’identifier les phases présentes dans I'alliage mais également
I'orientation des grains composant chaque phase. Une tension d’accélération de 20 kV et une
intensité du courant de 7 nA ont été utilisées pour les analyses EBSD. L’échantillon est observé avec
un angle d’inclinaison de 70°. Le temps d’intégration utilisé est de 5 ms, les post-traitements des
données EBSD ont été effectués avec le logiciel Esprit 2.0. Les fractions de phases ont été mesurées
sur les cartographies EBSD présentées dans ce manuscrit, la surface mesurée est de 2000 pm?2.

Figure 27 : Photo de I'appareil MEB FEG JEOL JSM-7000F

Un second MEB a été utilisé afin d’effectuer I'analyse des traces tribologiques (section 2.1.2). C'est
un MEB Tescan Vega 3 possédant un filament de tungstene comme source d’électrons. Les
parametres de réglages choisis sont 0,08 nA et 15 kV pour les clichés SE (Secondary Electron) et BSE
(Back Scattering Electron) et 0,9 nA et 15 kV pour effectuer les analyses EDS.

Au cours de la these, pour des raisons de planning, un troisieme MEB a été utilisé pour les analyses
EBSD. C'est un MEB-FEG Merlin de la société Carl Zeiss sous vide secondaire. Des analyses EBSD ont
été réalisées avec une caméra CCD Nordlys Nano de Oxford Instruments. Une tension d’accélération
de 20 kV et une intensité de 4 nA ont été utilisées. L'échantillon est observé avec un angle
d’inclinaison de 70°, les post-traitements des données EBSD ont été effectués avec le logiciel Tango.

2.1.1.5. DSC (Calorimétrie différentielle a balayage)
Afin de caractériser la poudre pré-alliée de composition (CrFeNi)soMosTis, des analyses DSC ont été
réalisées sur une machine thermobalance Setsys 16/18 EVO de Sétaram (Kep Technologies) équipée
soit d’'une canne platine TG/DSC (Thermo-Gravimétrie / Differential Scanning Calorimetry) pour les
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essais jusqu’a 1473 K; soit d’'une alumine TG/DTA (Thermo-gravimétrie / differential scanning
analysis) pour les essais jusqu’a 1723 K, ainsi que des thermocouples de type S. L'ensemble des
analyses a été réalisé sous atmospheére argon.

Des rampes de températures de 20 K.min™ ont été principalement effectuées, pour certaines
analyses, des rampes de 5 K.min™ ont été nécessaires afin de distinguer certaines transformations de
phase.

2.1.2. Caractérisation tribologique
Les tests tribologiques permettent d’évaluer le comportement tribologique d’un alliage pour des
conditions données. Des efforts importants et des vitesses de déplacement faibles correspondent
aux efforts subis par les vannes de circuit primaire.

Les revétements tribologiques en AHE/ACC sont usinés apreés élaboration afin que la surface sur
laquelle I'essai va prendre place soit plane. Puis cette surface sera polie avec du papier SiC jusqu’au
grade 2000.

Les essais tribologiques conduisent a la mesure du coefficient de frottement et de la perte de masse
ou taux d’usure. Ces valeurs permettront de comparer les différents échantillons, testés par la méme
machine et dans les mémes conditions, en premier lieu entre eux, mais aussi avec le Stellite®. Cette
derniére comparaison aidera a estimer la potentialité de I'alliage mais ne pourra pas préjuger de son
comportement en milieu circuit primaire. La référence Stellite® utilisée a été réalisée dans le cadre
d’une autre étude avec des parametres de dépot optimisé.

Deux types d’essais ont été réalisés, des essais pion-disque (donc circulaires) et des essais de
frottement linéaire. Les tests de tribologie n’ont pas été réalisés en milieu REP (Réacteur a Eau
Pressurisé) ou milieu sodium car ces milieux sont trop contraignants et difficiles a maitriser dans le
cas d’'un développement d’alliages. Il a été choisi de les effectuer sous atmosphére argon et de
comparer le comportement des AHE/ACC avec une référence Stellite6®.

2.1.2.1. Essais pion-disque
Afin de caractériser les propriétés tribologiques les essais pion-disque ont été réalisés sur un
tribometre rotatif THT de CSM Instrument (Figure 28.a) dont le pion est une bille en rubis.)

Les conditions des essais sont les suivantes :

e Diametre de la bille en rubis =6 mm

e Pression de Hertz =1 GPa

e Vitesse de rotation =5 mm.s™

e Distance d’'usure =100 m

e Balayage constant d’argon pendant le test
e Température ambiante

e Diametre de la trace d’'usure =6 mm

Ces parameétres sont considérés comme représentatifs des conditions mécaniques rencontrées en
centrale (1.1.1).

Le taux d’'usure est estimé en mesurant le volume de matiére enlevé dans la trace a I'aide d’un
microscope interférométrique. Apres I'essai il est possible d’étudier la morphologie de la trace
d’usure au MEB afin de déterminer les mécanismes d’usure.
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Dans le cas des essais pion-disque, le pion est une sphére en rubis. Ainsi, seul le revétement AHE/CCA
va étre usé et le troisieme corps éventuel proviendra exclusivement du revétement et non d’une
interaction avec le pion. Ce choix a été fait dans un premier temps afin de faciliter la sélection des
alliages. De plus, les essais pion-disque demandent peu de matiére pour étre réalisés, un cylindre de
20 mm de diameétre et 5 mm d’épaisseur est suffisant.

2.1.2.2. Essais linéaires
Les essais de tribologie linéaire ont été réalisés sur un tribometre rectiligne alternatif (Figure 28.b),
avec un pion en acier inoxydable 316L.

Les conditions des essais sont les suivantes :

e Pion en 316L de diameétre = 10 mm, la face en contact avec le revétement a un rayon de
courbure de 600mm

e Pression de Hertz = 130 MPa

e Vitesse de déplacement =1 mm.s™

e Distance d’'usure =100 m

e Balayage constant d’argon pendant le test

e Température =473 K

La perte de masse est mesurée en effectuant des pesés du pion et du revétement avant et aprés
I'essai. Aprés I'essai il est possible d’étudier la morphologie de la trace d’'usure au MEB afin de
déterminer les mécanismes d’usure. La formation du troisieme corps sera affectée par le pion, il
devient alors nécessaire d’étudier 'usure du pion en 316L.

Afin d’effectuer ces essais, il est nécessaire d’obtenir des échantillons de taille plus importante, au
moins 50 mm de long sur 20 mm de large.

Figure 28 : a) Image du tribometre pion-disque, b) image du tribométre linéaire

2.2.Procédés d’élaboration

2.2.1. Projection laser (DLD)
Une machine de projection laser OPTOMEC MR-7 a été utilisée pour réaliser des revétements (Figure
29.a). Elle est équipée d’une fibre laser ytterbium avec une longueur d’onde de 1064 nm et de type
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pseudo-gaussien, avec une puissance maximale de 3 kW. La chambre de construction est sous
atmosphere d’argon régénérée de maniére continue, le taux d’oxygene est régulé, en
fonctionnement il est inférieur a 100 ppm. Il est possible d’effectuer les manipulations a l'intérieur de
la chambre par I'intermédiaire de gants montés sur un écran de protection transparent absorbant la
longueur d’onde du laser (Figure 30.a). Les échantillons sont introduits par I'intermédiaire d’un sas
qui est placé sous vide puis rempli par 'atmosphere de la chambre de construction. Ce processus est
répété trois fois pour limiter les risques d’introduction d’oxygéne. Les substrats sont placés sur une
table dont le déplacement est possible selon deux axes (x et y), il est possible d’avoir accés a deux
rotations sur cette table qui n‘ont pas ici été utilisées. La téte optique qui comporte la buse de
projection est montée sur un troisieme axe (z). La source laser est émise par l'intermédiaire de la
buse et va former un bain de fusion sur un substrat, la poudre est projetée grace a un gaz porteur
(argon la plupart du temps) de maniere coaxiale au laser (Figure 29.b). Ainsi le laser est émis dans
I’axe de la buse et |la poudre est projetée par le cone extérieur. Un gaz de protection est utilisé afin
d’empécher d’éventuelles projections de matiére qui pourraient endommager les optiques. La buse
et la téte sont refroidies par eau pour empécher la détérioration de ces éléments lors de la
construction.

a)
Gaz + Poudre Laser Puissance P(W)
Débit matiére
(Dp, g/s) Protection
gazeuse

Vitesse de Buse de projection

déplacement
(V, m/s)

Bain liquide

/

b)

Buse de la

machine de
Cone extérieur avec projection
passage de la poudre laser

Figure 29 : a) Schéma du procédé de projection laser, b) schéma de la buse de projection avec passage du laser et de la
poudre
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La particularité de cet appareil est la présence des quatre distributeurs de poudre permettant de
réaliser des mélanges de poudre in-situ et des gradients de composition (Figure 30.b). Les
distributeurs sont remplis en boite a gants pour limiter la contamination par I'oxygene. Aprés étre
reliés a I'Optomec MR-7 et avant chaque utilisation, ils sont purgés par un flux d’argon pendant 1
minute.

Dans un premier temps, trois poudres ont été projetées afin de réaliser plusieurs compositions
d’alliage : un mélange équiatomique CrFeNi (99wt%) atomisé par Sandvik, du Ti (99.5wt%) atomisé
par AP&C et du Mo (99.5wt%) aggloméré fritté par H.C. Starck (section 2.2.6), le choix de ces
éléments sera discuté et détaillé dans la section 3.2. Chacune de ces poudres est placée dans un
distributeur différent (Figure 30.b), elles sont transportées puis mélangées sous un flux d’argon avant
d’atteindre la buse de projection. Il est alors possible de modifier le débit de chaque distributeur
indépendamment pendant la construction afin de réaliser des gradients de composition.

Figure 30 : a) Machine Optomec MR-7, b) 4 distributeurs de poudre

Les distributeurs de poudres sont équipés d’un disque vertical tournant percé de petits trous qui
déplace la poudre jusqu’au flux de gaz porteur. La grandeur pilotable par la machine est donc la
vitesse de rotation de ce disque. Il est alors nécessaire de calibrer les distributeurs afin d’obtenir la
corrélation entre la vitesse de rotation et le débit massique de poudre. Le débit de poudre est aussi
influencé par la granulométrie, la densité et la coulabilité des poudres.

La construction se fait par I'intermédiaire d’opérations rédigées en G-code, un langage informatique
traditionnellement utilisé dans le milieu de I'usinage. Cependant il est possible de I'adapter pour des
machines de projection laser. Ce code permet facilement la réalisation d’échantillons avec des
géomeétries simples.

Dans le but de déterminer les bonnes conditions opératoires et d’effectuer des analyses
microstructurales, des murs monocordons ont été réalisés (longueur = 30 mm, largeur= 4-6 mm, et
hauteur =20 mm).

Pour étudier le comportement en tribologie, il est nécessaire de réaliser des revétements. Dans notre
cas les revétements font 30*30 mm ou 30*70 mm et environ 6 mm d’épaisseur. Les paramétres
choisis ont été déterminés lors de I'élaboration des murs et peuvent varier en fonction des
compositions déposées. Ces parameétres sont : une puissance laser de 1,1 kW pour un diamétre de
faisceau de 4 mm, une vitesse de déplacement de 250 mm.min~, un débit de poudre de 13 g.min'l,
sous atmospheére d’argon.

Comme cela est expliqué dans la section 1.1.2.3, la co-projection de poudre entraine une
inhomogénéité du faisceau de poudre affectant la composition des alliages. Un autre probléme
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provient de la différence de température de fusion ou d’ébullition des éléments mélangés. En effet,
cela va favoriser la présence d’'infondus des éléments les plus réfractaires et de I'évaporation des
éléments les plus volatils modifiant la composition de I'alliage obtenu.

C'est pourquoi la composition avec le meilleur comportement tribologique sera atomisée afin
d’obtenir des échantillons avec le moins de défauts possibles. Ainsi, une poudre de [l'alliage
développé au cours de I'étude a été fabriquée par Nanoval et a été utilisée afin de supprimer
I'influence de la co-projection de plusieurs poudres et permettre une étude avec un matériau plus
homogeéne et des conditions opératoires moins lourdes.

Pour des raisons de planning, les constructions avec la poudre atomisée ont été réalisées avec une
machine de projection laser a I'lWS Fraunhofer de Dresden. Les échantillons de revétements ont été
fabriqués avec une diode laser de puissance laser de 2 kW pour un diameétre de faisceau de 3.8 mm,
une vitesse de déplacement de 500 mm.min™, un débit de poudre de 10 g.min™ sous atmosphére
argon. De plus, un préchauffage du substrat a environ 553 K a été réalisé afin de limiter la formation
de fissures.

2.2.2. Fusion laser de poudre en creuset

Ce procédé permet de réaliser des échantillons a partir des poudres métalliques comme matiere
premiere. On utilise le laser de la machine Optomec MR-7 présentée dans la section précédente afin
de faire « fusionner » les différentes poudres entre elles. Ce procédé a été mis en ceuvre en début de
these car les premiéres poudres élémentaires recues présentaient des morphologies non sphériques
limitant grandement leur coulabilité. Il était alors impossible de les utiliser en projection laser. Une
premiere série d’échantillon a été réalisée en utilisant la poudre CrFeNi mentionnée section (2.2.6)
ainsi que des poudres pures de titane, vanadium, manganése et molybdéne.

Une seconde série de fabrication en creuset a ensuite été conduite avec les poudres adaptées a la
machine DLD (section 2.2.1) afin de réaliser des tests de comportement tribologique, les paramétres
de fabrication ont également été changés afin d’obtenir des échantillons avec une taille plus
importante.

Pour ces deux séries d’élaboration la méthode est la suivante : aprés avoir pesé les différentes
poudres afin d’obtenir les compositions voulues, elles ont été mélangées manuellement sous argon
dans une bofite a gants. Puis 75 g de poudre mélangée ont été versés dans un creuset en alumine de
25,4 mm de diametre préalablement introduit dans I'enceinte de construction de la machine de
projection laser (Figure 31.a). La source laser est alors placée a une distance de 250 mm du creuset
afin d’avoir un faisceau laser défocalisé et ainsi de fondre les poudres sur un diametre suffisant pour
obtenir une taille d’échantillon qui permette la réalisation d’analyses microstructurales et
tribologiques. Pour les premiers essais la puissance laser a été de 2 kW pendant 6 s. Lors de la
seconde élaboration, une puissance de 2,5 kW maintenue pendant 20 s a permis d’obtenir des
échantillons de taille plus importante. Apres fusion, les échantillons refroidissent dans I'atmosphere
de la chambre de construction. Les échantillons sont pseudo-sphériques avec un diametre moyen
d’environ 10 mm pour la premiére série et 25 mm lors de la seconde élaboration (Figure 31.b et c).
Cependant, on a toujours conservé une partie de la poudre infondue entre le creuset et le métal
liqguide afin d’empécher une réaction entre le creuset et I'alliage formé. Les paramétres importants
lors de ces essais sont la puissance du laser qui permet d’apporter suffisamment d’énergie pour
entrainer la fusion des éléments et le temps de maintien du laser qui assure un mouvement dans la
zone liquide assurant un mélange homogeéne et la taille de I’échantillon.
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Figure 31 : a) Schéma du procédé de fusion laser par creuset, b) Echantillon fabriqué par fusion en creuset vue de cété et c)
vue de dessus

Cette technique d’élaboration a été utilisée au début de I'étude lorsqu’il n’était pas encore possible
d’utiliser le procédé de projection laser dans sa totalité. Cela a permis de réaliser des échantillons
avec les mémes matieres premiéres que celles utilisées pour la projection laser, cependant les
conditions de refroidissement sont différentes et influenceront la morphologie de la microstructure.

2.2.3. Fusion en four a induction et four a arc
L'intérét de ce procédé provient de la pureté des échantillons obtenus. En effet, les matiéres
premieres étant sous forme « massive » et non finement divisées, la diminution de surface entraine
une plus faible concentration en éléments interstitiels comme |'oxygéne, I'azote et le carbone dus a
la contamination.

Les échantillons sont élaborés a partir des d’éléments purs (minimum 99.95wt%). Ces métaux sont
limés afin de limiter la présence d’impuretés en surface comme les oxydes, ils sont ensuite fondus
dans un four a induction haute fréquence sous atmosphéere d’hélium dans un creuset a secteurs en
cuivre, refroidi par une circulation d’eau. L'élément avec le point de fusion le plus élevé est placé en
dessous des autres afin de faciliter sa fusion (molybdéne dans notre cas). Deux fusions sont réalisées
afin d’assurer le mélange des échantillons par brassage électromagnétique.

La mise en forme des échantillons est faite par une derniére fusion en four a arc sous atmosphere
d’argon dans une sole en cuivre refroidie a I'eau (Figure 32.a, b). On obtient alors des échantillons de
forme allongée qui seront découpés pour réaliser des analyses microstructurales (Figure 32.c).
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Figure 32 : a) Four a arc utilisé pour réaliser les échantillons, b) intérieur du four, c) échantillon réalisé par four a arc dans la
sole longue

2.2.4. CIC

L'intérét de ce procédé est qu’il est le second apres la DLD a permettre la fabrication de revétement
épais (section 1.1.2.4). Ce procédé a été utilisé en fin de thése aprés I'atomisation d’'une poudre de
composition précise. La poudre a été introduite dans un conteneur cylindrique en acier inoxydable
304L de hauteur 134 mm et de diametre 60,5 mm, les parois latérales font 1,7 mm d’épaisseur et les
parois circulaires font 2 mm d’épaisseur. 1,6 kg de poudre a été introduit par le haut du cylindre, puis
I'ouverture a été close en soudant une tige équipée d’un filtre en acier inoxydable 316L. Ensuite le
conteneur a subi un cycle a 1433 K et 1200 bar pendant 2h au sein de I'enceinte CIC (Figure 33.a),
suivi par un refroidissement de I'ordre de 1 K.s™. Aprés densification, I’échantillon ACC mesure 111
mm de haut pour 48 mm de diametre (Figure 33.b).

Figure 33 a) Enceinte CIC utilisée pour densifier le conteneur, b) conteneur CIC apres densification
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2.2.5. Alliages bruts de solidification

Au cours de ce travail, la plupart des analyses microstructurales ont été réalisées sur des
microstructures brutes de coulée. En effet, hormis des traitements thermiques de détensionnement,
la diffusion des éléments entre le substrat et le revétement lors de traitements a haute température
est néfaste pour le comportement en tribologie [129]. Il faut prendre garde a ne pas modifier les
propriétés du substrat de maniere trop importante, en entrainant une transformation de phase ou
en modifiant fortement la taille de grains. De plus ajouter une étape de traitement thermique apres
|’élaboration est une opération non souhaitable qui entraine des colts de fabrication plus élevés et
nécessite la mise en place d’une installation capable de faire ces traitements sur toutes les pieces
peu importe leur géométrie.

2.2.6. Poudres métalliques
La plupart des premiéres poudres métalliques recues en début de thése présentaient des
morphologies limitant grandement leur coulabilité, en particulier, celles de titane, de vanadium, de
manganese et de molybdéne (Figure 34). Comme cela a été discuté plus haut, ces poudres n’ont pas
pu étre utilisées en projection laser a cause de leur morphologie. Néanmoins il a été possible de s’en
servir pour la fusion laser en creuset.

Figure 34 : Clichés MEB-SE des poudres des éléments purs : a) titane, b) vanadium, c) manganése et d) molybdene

Afin d’effectuer les essais de projection laser, 4 nouvelles poudres ont été utilisées : une poudre
CrFeNi de composition équiatomique atomisée, une poudre de molybdene agglomérée-frittée, une
poudre de titane pur atomisée et une poudre de AHE atomisée (Figure 35). Ces poudres sont
sphériques et possedent une coulabilité qui est compatible avec le procédé de projection laser.
Certaines d’entre elles ont aussi été utilisées en fusion de poudre en creuset afin de faciliter les
comparaisons. Il faut noter que la poudre de AHE atomisée (Figure 35.d) présente une quantité
importante de particules non sphériques, il a été nécessaire de la tamiser afin de pouvoir I'employer
avec le procédé de DLD.
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Figure 35 : Clichés MEB-SE des poudres a) CrFeNi, b) molybdéne, c) titane et d) poudre AHE atomisée

2.2.7. Influence du procédé d’élaboration sur les microstructures as-cast

Quatre procédés d’élaboration métallurgique ont été utilisés pour fabriquer les alliages étudiés. Les
trois premiers possedent des vitesses de refroidissement importantes, ils correspondent a la fusion
en four a induction a partir de grenaille suivie d’'une mise en forme au four a arc, la fusion du
mélange des poudres dans un creuset par un tir laser et la projection directe par DLD d’un mélange
de trois poudres mais aussi d’'une seule poudre a la composition nominale. Enfin, le dernier type
d’élaboration mis en ceuvre est la CIC c’est-a-dire un frittage de la poudre sans étape de fusion suivi
d’un refroidissement relativement lent. Ces différentes méthodes conduisent a un éventail de
vitesses de refroidissement donc a des microstructures différentes. L'influence du procédé
d’élaboration sur les microstructures brutes de fabrication sera détaillée au travers de I'alliage
(CrFeNi)q9oMosTis choisi comme référence.

La composition de référence (CrFeNi)soMosTis a été élaborée avec différents procédés : chauffage par
induction puis four a arc, DLD, fusion en creuset et CIC afin d’étudier le comportement tribologique
de cet alliage en fonction du type d’élaboration, donc de la microstructure brute de solidification, qui
dépend de la vitesse de refroidissement au cours de la solidification. Le procédé de DLD posséde une
vitesse de refroidissement comprise entre 200 et 6000 K.s* [35] en fonction des conditions
expérimentales ; alors que les vitesses de refroidissement des procédés de fusion en four a arc et de
fusion en creuset sont de I'ordre de 1-10 K.s™ [130]. La microstructure des échantillons mis en forme
au four a arc n’est pas homogene et dépend de la position des observations par rapport a la sole en
cuivre refroidie (3.4.2). Ainsi, il est raisonnable de penser que la vitesse de refroidissement de la zone
la plus proche de la sole en cuivre refroidie par eau est nettement plus élevée que la valeur
théorique de 10 K.s™. Quant a I’échantillon réalisé par fusion laser en creuset, la présence de poudre
infondue autour du noyau métallique conduit un refroidissement plus homogene, mais de plus faible
vitesse. Enfin, le procédé de CIC est particulier car les échantillons sont réalisés sans atteindre la
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fusion de la matiere premiere, les échantillons sont maintenus a haute température puis subissent
un refroidissement lent de I'ordre de 1 K.s™.

L'analyse des microstructures obtenues en fonction du procédé permet de comprendre I'influence
de la vitesse de refroidissement sur la formation des phases (Figure 36). Ainsi les échantillons réalisés
en four a arc, co-projection par DLD et par fusion en creuset possédent des microstructures proches :
une phase ¢ dendritique noyée dans la phase FCC interdendritique et le composé intermétallique
NisTi a l'interface de ces deux phases. Le composé NisTi, présent en trop faible quantité, n’est
cependant pas détecté par DRX, mais seulement observé sur les cartographies EBSD ; ce composé est
par ailleurs absent de la zone inférieure de I’échantillon mis en forme au four a arc, la vitesse de
refroidissement de cette partie en contact avec la sole en cuivre refroidie étant trop rapide. Ainsi,
une vitesse de refroidissement élevée contribue a diminuer la fraction volumique de NisTi comme
cela a déja été observé dans les alliages base nickel [131]. Concernant la composition réalisée par
CIC, la fraction de phase o est plus importante et la matrice de I'échantillon n’est pas identifiable
clairement. Cependant, I'analyse de cet échantillon réalisé avec une vitesse de refroidissement
particulierement lente, montre bien la présence de la phase Ni;Ti sous forme d’aiguille, elle est
méme présente en proportion suffisante pour étre détectée en DRX.

Les compositions chimiques de la phase ¢ pour les alliages mis en forme au four a arc par DLD ou par
CIC sont légerement enrichies en titane par rapport a celles de I'alliage fondu en creuset (Tableau 6).
Le procédé DLD conduit aussi a une vitesse de refroidissement élevée il est donc normal qu’il
posséde une microstructure proche de celle de I'échantillon mis en forme au four a arc. Cependant
une vitesse de refroidissement plus faible ou les recuits successifs lors de I'élaboration ont permis a
la phase Ni;Ti de se former. On peut noter que pour les alliages élaborés en four a arc et par DLD, la
somme du titane en solution dans les phases ¢ et FCC est inférieure a la concentration du titane
introduit initialement dans I'alliage, la partie manquante se retrouvant sous forme d’oxydes et/ou de
nitrures de titane. Il n’a pas été possible de mesurer la quantité d’éléments interstitiels dans ces
échantillons.

Procédé | Phase | Composition (at%) .
Ti Cr Fe Ni Mo
Fcc 3,6 27,6 32,0 33,3 3,4
Creuset c 3,4 38,0 29,5 21,3 7.8
NizTi 18,2 9,2 16,3 55,3 1,0
. Fce 4,9 25,8 30,8 35,2 3,4

Four a arc

] 4.4 34,9 29,9 24,1 6,8
Fcc 5,0 26,8 30,6 33,9 3,6
DLD G 4,0 35,9 30,5 23,4 6,2
Fcc 53 23,0 31,7 38,5 1,5
CIC 9] 3,5 40,1 30,6 19,9 5,9
NisTi 17,0 10,9 11,4 59,6 1,2

Tableau 6 : Composition des différentes phases de I'alliage (CrFeNi)qsoMosTis brut de fabrication apres élaboration par les
différents procédés. Les compositions ont été mesurées en MEB-EDS.

On constate donc que la vitesse de refroidissement subie par I’échantillon mis en forme au four a arc
est supérieure a celle de I'échantillon élaboré par DLD. Katayama et Matsunawa ont relié les
distances des bras de dendrites primaires et secondaires pour des échantillons d’acier inoxydables a
la vitesse de refroidissement obtenue apres un chauffage avec un laser de soudage type Yag [132].
On obtient alors les expressions suivantes :
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Ay = 80.(g)7033 Eq. 12

A, = 25.(g)7028 Eq. 13

ou A; et A, sont respectivement les distances en um entre les bras des dendrites primaires et
secondaires et € la vitesse de refroidissement en K.s™. En considérant que la distance entre les
phases ¢ est équivalente a la distance interdendritique, A;, on obtient une estimation de la vitesse de
refroidissement de I'ordre de 3000 K.s™ supérieure 3 celle obtenue avec la DLD. Cette vitesse de
refroidissement élevée peut expliquer I'absence du composé Ni;Ti dans I'alliage mis en forme au four
a arc, cette augmentation entrainant a la fois une diminution de la taille des dendrites ¢ et de la
distance interdendritique.

Creuset DLD Four a arc

CIC

a)

<

V rcc
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Figure 36 : Caractérisation de I'alliage (CrFeNi)ooMosTis élaboré par différents procédés, a) four a arc, b) co-projection par

DLD c) fusion en creuset, d) CIC. (Gauche) DRX, (centre) cliché MEB-BSE, (gauche) cartographie EBSD.

Les fractions de phases o et FCC ont été déterminées par I'analyse d’'images pour les échantillons
bruts de solidification issus des quatre procédés. On observe une fraction de phase ¢ identique de
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45% pour les procédés a I'arc et DLD alors qu’elle n’est plus que de 39% pour la fusion en creuset. A
contrario, pour la composition réalisée par CIC, la fraction de phase ¢ est de 54%. Par ailleurs, les
valeurs de dureté mesurées sont respectivement de 598+27 Hv, 563+53 Hv, 462118 Hv et 696+12 Hv
pour les procédés a I'arc, DLD, creuset, et CIC; valeurs conformes a la vitesse de refroidissement
décroissante des trois premiers procédés. Mais, comme on pouvait s’y attendre, la fraction
volumique de phase ¢ a un impact direct sur la dureté des alliages. Cet effet est moins marqué entre
les alliages mis en forme au four a arc et par DLD, leur pourcentage de phase c étant équivalent.
Cependant le procédé de DLD est susceptible de générer de fortes contraintes internes et résiduelles
apres élaboration [133], contraintes qui peuvent induire une augmentation de la dureté. La taille de
la microstructure a aussi une influence, les deux échantillons avec la dureté la plus importante sont
aussi ceux qui ont la microstructure la plus fine. Malgré la vitesse de refroidissement faible,
I’échantillon fait par CIC présente une microstructure plus fine que celles des autres procédés, ce qui
est une observation commune dans la bibliographie [44, 134].

2.3.Simulation CALPHAD

Le principe de la simulation CALPHAD est de décrire I'énergie de Gibbs de toutes les phases
appartenant a un systéme afin de déterminer les phases les plus stables. Cela se traduit par le calcul
de I'enthalpie et I'entropie de ces phases en fonction de la température, de la pression et de la
composition chimique. Cette méthode est particulierement adaptée pour les systemes binaires et
ternaires. Les données permettant d’effectuer ces calculs comme les enthalpies de formation et les
températures de changement d’état par exemple, proviennent d’études expérimentales mais aussi
de calculs ab-initio. Il est possible d’extrapoler ces systémes simples afin d’étudier des systémes
multi-élémentaires plus complexes comme les AHE et ACC.

Par exemple dans le cas d’un systeme binaire qui forme une solution solide, on peut exprimer son
enthalpie libre G¥ de la fagon suivante :

GY =TGP + 1UGP 4 XGP 4 MAIGY

Eq. 14
Avec :
refG(p — Z xzq) G:P
i=A,B Eqg. 15
[dG® = RT Z x{p ln(xi(p)
i=A,B Eq. 16
exrp — ,P..P19

G?=x, xBLArB o

q.
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0 _ k@ © _ Ok
Lyp = z Lyp(x4 —xg)
k Eq. 18

Ainsi :

o TefG? est e terme de référence (Eq. 15). Il est égal a la pondération par la fraction molaire
des enthalpies libres des especes pures A et B de structure ¢ ;

e 4G9 est 'enthalpie de mélange idéal (Eq. 16) liée a I'entropie de configuration des éléments
AetB;

e X¥G? est 'enthalpie libre d’excés (Eq. 17). Elle dépend du paramétre Lfff’B qui traduit les
interactions entre les espéces A et B. Ce parameétre est modélisé par le polyndme de Redlich-
Kister (Eq. 18) [135] ;

e MAIGY est le terme qui prend en compte la contribution magnétique

. Lffl’,B est le paramétre d’interaction entre les espéces A et B. Il peut dépendre de la
température.

Un parametre d’interaction Lf'B positif traduit une répulsion entre les atomes des espéces A et B, ce
qui conduit a une démixtion en deux solutions solides. Dans le cas d’un paramétre négatif on observe
une attraction entre ces atomes et la formation d’une solution solide ordonnée. Enfin s’il est nul ou
proche de zéro, aucune interaction n’est présente entre les atomes et on forme une solution solide
aléatoire désordonnée.

L'un des parameétres qui va permettre de calculer G® avec précision est la détermination du
coefficient k du polynéme de Redlich-Kister et ainsi des termes d’interactions. Dans le cas d’un
systeme plus complexe comme un ternaire, il est possible d’étudier des parametres d’interactions
reliant trois especes. Les interactions entre 4 éléments ou plus sont considérées comme négligeables
et ne sont jamais prises en compte.

Afin de déterminer les phases présentes dans une composition donnée, il est nécessaire de
minimiser 'enthalpie du systéme. Cette enthalpie libre G!°! s’exprime comme la somme des
enthalpies libres de chaque phase pondérée par leur fraction molaire:

Nbphase

Gtot = Z Xj Gj(p
- Eq. 19
j=1

Avec nbypqse le nombre de phases du systéme, x; la fraction molaire de la phase j et Gj(p I’enthalpie

libre de la phase j.

Chaque phase est construite a partir de différents sous-réseaux qui traduisent |'occupation
préférentielle de certains atomes a certaines positions du cristal. En effet, ces différentes positions
vont aussi avoir une influence sur I'enthalpie libre de Gibbs. En fonction de la complexité de la
structure, le nombre de sous-réseaux est différent allant de deux pour des solutions solides binaires
de type FCC ou BCC jusqu’a cing pour des phases intermétalliques comme la phase o. Cependant, il
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faut alors avoir les données nécessaires afin de calculer I'énergie de Gibbs de tous les arrangements
spatiaux possibles. Hormis pour les structures les plus communes, il peut avoir un manque important
de données expérimentales. Les données sur les structures restantes proviennent alors de simulation
ab-initio. Afin de les exploiter pleinement, il existe des méthodes pour extrapoler les données
calculées par la DFT (Density Functional Theory) de 0 K a des températures plus élevées. Ces valeurs
peuvent ensuite étre vérifiées lors d’analyses expérimentales. Cependant une autre difficulté se pose
pour I'obtention de données pour les sous-réseauy, il est difficile, voire impossible de vérifier toutes
les organisations structurelles possibles. En effet, certaines d’entre elles ne sont pas suffisamment
stables expérimentalement pour les étudier et les données ne pourront alors pas étre vérifiées. Ces
données non vérifiées sont en accord avec les données expérimentales mais elles manquent de
précision, ce qui peut engendrer des erreurs lors d’extrapolation a des systémes d’ordre supérieur.
De plus, les calculs ab-initio requiérent des temps de calculs particulierement longs. Ainsi il y a
encore des compositions ternaires pour lesquelles le domaine de composition n’est que peu, voire
pas renseigné et ce méme par la simulation (Tableau 7).

La minimisation de I'énergie de Gibbs peut se faire par la méthode des moindres carrés ou
I"utilisation de multiplicateur de Lagrange sur chacun des paramétres mentionnés plus haut. Dans le
cas du logiciel Thermocalc, c’est la méthode Newton-Raphson qui est utilisée. Il est nécessaire de
déterminer le point d’initialisation en utilisant une minimisation globale de I'énergie de Gibbs [136,
137].

Une explication plus complete de la méthode CALPHAD dans son entiereté et des méthodes
mathématiques de minimisation de I'énergie de Gibbs peuvent étre trouvées dans I'ouvrage de Lukas
et al [138].

Tout cela est valable afin de déterminer les phases présentes dans un systeme contenant deux ou
trois éléments. Afin d’étendre cette méthode a des systemes plus complexes comme les ACC, il est
nécessaire d’extrapoler et de combiner les résultats de plusieurs systémes simples (binaires et
ternaires). Ainsi, on néglige les interactions d’ordre quatre ou supérieur, les interactions d’ordre
inférieur étant supposées suffisantes.

Plusieurs méthodes d’extrapolation existent, elles ne seront pas décrites ici. Dans le cas des
AHE/ACC, on s’intéresse a I'extrapolation des systémes ternaires qui n’ont pas toujours été décrits
expérimentalement et qui n’ont pas non plus été calculés a I'aide d’'une méthode ab-initio. En effet,
comme cela a déja été mentionné, les informations usuelles sur ces diagrammes concernent leurs
bords, or c’est bien le centre des diagrammes qui nous intéresse dans le cas des AHE/ACC. Pour les
diagrammes ternaires non renseignés, une technique d’extrapolation est utilisée afin de de les
compléter en se basant sur les systémes binaires. Dans ce cas, les interactions d’ordre trois ne sont
pas prises en compte, ce qui peut entrainer des erreurs de calculs et impacter les calculs des
systemes complexes. En effet, les composés d’ordre trois non pris en compte dans le reste de
I’extrapolation seront alors absents du résultat final. Cela peut étre la cause de I’'absence de certaines
phases dans les résultats et/ou entrainer des erreurs sur la composition des phases ou sur leur
qguantité, ou encore les deux. C'est pourquoi il est nécessaire de s’intéresser aux bases de données
utilisées et d’étre conscient des imperfections qu’elles peuvent contenir.

L'utilisation de la simulation CALPHAD permet tout de méme le plus souvent de déterminer le
domaine d’existence des phases présentes en fonction de la composition de I'alliage et de la
température. Ainsi, le calcul massif d’un trés grand nombre de compositions peut limiter le nombre
d’alliages a élaborer et a caractériser par un choix judicieux de criblage. Cependant, dans le cas des
AHE/ACC, comme cela vient d’étre mentionné, il est nécessaire de s’intéresser aux bases de données

49



Chapitre 2 : Techniques et méthodes expérimentales

utilisées afin de pouvoir connaitre la fiabilité des résultats. En effet, pour des compositions comme
|'alliage de Cantor, la simulation CALPHAD est en mesure d’évaluer avec précision les phases qui vont
se former [90]. Mais pour des alliages plus « exotiques », il est nécessaire de comparer les calculs
avec des observations expérimentales.

Le logiciel Thermo-Calc a été utilisé pour réaliser I'ensemble des calculs CALPHAD. Les calculs
entrepris sont principalement des courbes de refroidissement, qui précisent les pourcentages des
différentes phases formées en fonction de la température pour une composition nominale donnée. Il
est possible d’effectuer ces calculs a I'équilibre thermodynamique ou « hors équilibre » avec
I’hypothése de Scheil-Gulliver [139]. On peut aussi avoir accés a la composition des phases, aux
parameétres de maille théorique, et a I’évolution de I'énergie libre du systeme par exemple. Les bases
de données les plus utilisées pour réaliser des AHE/ACC sont les bases TCHEA. Au cours de ces
travaux trois bases auront été testées : TCHEA1, TCHEA3 et TCHEA4, la précision entre les différentes
bases de données et les analyses expérimentales sera discutée. En effet, il est nécessaire de réaliser
des alliages expérimentalement afin de s’assurer de la précision des calculs CALPHAD.

2.4.Choix de la base de données

Les bases de données TCHEA ayant évoluées au cours de la thése, il a fallu avant tout choisir celle
susceptible de fournir des résultats cohérents afin de limiter les élaborations et I'étude de leur
microstructure. Ce choix sera réalisé en étudiant une famille quinaire particuliére, la famille
(CrFeNi)100xyMoxTiy oU les concentrations en chrome, fer et nickel sont égales et qui possede des
microstructures complexes. Ainsi, la composition de référence, (CrFeNi)soMosTis sera recuite a trois
températures différentes (1173 K, 1273 K et 1373 K) de fagon a atteindre I'équilibre
thermodynamique. Les microstructures observées seront comparées aux prévisions CALPHAD
obtenues a 'aide des différentes bases TCHEA. Enfin, trois autres compositions de la méme famille
(CrFeNi)ggMo1Tiyg, (CrFeNi)gMosTiys et (CrFeNi)sgMoysTis seront recuites a une seule température,
1173 K, et la encore comparées aux calculs CALPHAD.

2.4.1. Les différentes bases de données pour les calculs CALPHAD

En fait, seule la comparaison des résultats entre les bases TCHEA1 et TCHEA4 (base la plus récente au
moment de la rédaction) pour certaines compositions de |'alliage (CrFeNi)igo...,M0,Ti, sera proposée
dans les sections suivantes. Ainsi, la base TCHEA3 ne sera pas détaillée ici, car apres une analyse des
différents diagrammes binaires et ternaires qui la composent, le diagramme ternaire FeCrMo est
erroné pour cette base; la phase o étant absente alors que sa présence a été confirmée
expérimentalement Figure 37 [140]. Cette erreur a, par la suite, été corrigée dans la base TCHEA4.
Les calculs effectués avec la base TCHEA3 sont donc erronés et sous-estiment fortement la fraction
de phase o. Aucun calcul réalisé avec la base TCHEA3 ne sera présenté car 'erreur introduite
entraine une forte sous-estimation de la fraction de phase o dans toutes les compositions de la
famille d’alliages (CrFeNi)MoTi. Méme si les diagrammes ternaires obtenus avec les bases TCHEA1 et
TCHEA4 ne sont pas rigoureusement identiques a ceux déterminés expérimentalement, ils restent
proches des résultats expérimentaux. C'est pourquoi seules ces deux bases de données seront
investiguées.

50



Chapitre 2 : Techniques et méthodes expérimentales

Cr
b)
o
a.
g !
21 : | T T Y 4 —— X
2 @.2 ©.4 8.6 0.8 1.0 ; Mo
MOLE-FRACTION MO Mo % molaire Mo
Cr
Cr ]
)./ \ d)

&
;$Q/
&
()
& o= 0

N

o

Mo

S & " Mo
% molaire Mo

% molaire Mo

Figure 37 : Diagramme ternaire FeCrMo a 1273 K : a) déterminé expérimentalement [140], b) calculé avec la base TCHEAI,
¢) calculé avec la base TCHEA3, d) calculé avec la base TCHEAA4.

Ces deux bases, TCHEA1 et TCHEA4 s’appuient toutes les deux sur 10 diagrammes ternaires dont les
données seront extrapolées afin de réaliser des systemes plus complexes. Dans le cas de la famille
d’alliages (CrFeNi);o0.<yM0,Tiy, certains de ces diagrammes sont déja des extrapolations partielles
voire totales de systemes binaires (Tableau 7). Ainsi la base TCHEA4 est censée fournir des résultats
plus fiables car elle est mieux renseignée. On peut aussi remarquer que pour les deux bases, ce sont
en général les ternaires contenants a la fois du molybdéne et du titane qui sont les moins bien
évalués. Cela s’explique par la faible quantité d’alliages commerciaux qui contiennent a la fois une
guantité importante de molybdéne et de titane.

a) b)
Ternaire de la base TCHEA1 Ternaire de la base TCHEA4
Evalué en Partiellement Evalué en Partiellement
totalité évalué Non évalué totalité évalué Non évalué
CrFeMo CrFeTi CrMoTi CrFeMo CrFeTi MoNiTi
CrFeNi FeMoTi MoNiTi CrFeNi CrMoTi
CrMoNi FeNiTi CriVioNi FeMoTi
CrNiTi CrNiTi
FeMaoNi FeMoNi
FeNiTi

Tableau 7 : Qualité de I'évaluation des ternaires pour les bases de données a) TCHEA1 et b) TCHEA4 du logiciel Thermocalc®

2.4.2. Alliage (CrFeNi)ooMosTis recuit a I’équilibre

Les diagrammes de refroidissement pour la composition (CrFeNi)soMosTis sont présentés sur la Figure
38. Il est possible de noter des différences majeures entre les deux calculs. Pour la base TCHEA1, les
phases o et FCC se forment au cours de la solidification, la phase o étant la premiéere a solidifier, et
au cours du refroidissement la phase NisTi précipite a son tour au détriment de la phase FCC (Figure
38.a). En revanche, pour la base TCHEA4 (Figure 38.b), des phases FCC et BCC vont se former au
cours de la solidification, ces deux phases se transformant en partie en NisTi et ¢ a partir d’'une
température légérement inférieure a 1373 K. Par ailleurs, la phase ¢ nouvellement formée devrait se
décomposer en une deuxieme phase ¢ et une nouvelle phase BCC a plus basse température.
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Figure 38 : Diagrammes de refroidissement de la composition (CrFeNi)qoMosTis calculés avec les bases de données a)
TCHEA1, b) TCHEA4 c) Evolution de la composition des phases FCC et oen fonction de la température (base TCHEA1). Les
traits verticaux symbolisent les différentes températures auxquelles les recuits ont été effectués.

Ainsi, la différence principale entre les résultats de ces bases de données est la stabilité de la phase
o a haute température. Selon la base TCHEA4, une phase BCC se forme en premier et va se
transformer en phase ¢ au cours du refroidissement. Alors que pour la base TCHEAL, la phase BCC ne
se forme pas et la phase o est stable sur I'ensemble du domaine de température étudié. Cest
pourquoi trois températures ont été sélectionnées pour effectuer les recuits, 1173 K, 1273 K et 1373
K, avec des temps de maintien respectifs de 18 jours, 6 jours et 6 jours afin d’atteindre I'équilibre
thermodynamique. Il sera alors possible de déterminer si la phase BCC ou ¢ se forme a haute
température (1373 K).

L'alliage (CrFeNi)qoMosTis a été élaboré par fusion par induction dans un creuset a secteur a partir de
grenaille ou de lingotins des éléments purs puis mis en forme a I'aide d’un four a arc (section 2.2.3)
et enfin recuit en ampoules scellées sous vide secondaire. Les microstructures obtenues a ces trois
températures ainsi que les analyses des différentes phases en présence par DRX et EBSD sont
présentées sur la Figure 39. Le diffractogramme montre qu’aprés un recuit de 6 jours a 1373 K
(Figure 39.a), l'alliage (CrFeNi)oyMosTis est composé uniquement des phases o et FCC qui
correspondent respectivement aux zones claires (phase o) et aux zones sombres (phase FCC) des
micrographies électroniques. On constate que les calculs CALPHAD effectués avec la base TCHEA4
sont erronés car les phases calculées a I'équilibre sont les phases FFC+BCC, en désaccord avec les
observations expérimentales (Figure 38.b et Figure 39.a). En revanche, avec la base TCHEAIL, la
simulation prévoit a 1373 K, 47,3% de phase o, 43,7% de phase FCC et 9% de Ni;Ti, or
expérimentalement a cette température, on observe 35,2% de phase , 64,8% de phase FCC et la
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phase NisTi n’est pas présente (Figure 39.a et Tableau 8). Les quantités des phases FCC et ¢ obtenues
par simulation sont donc compatibles avec celles de la cartographie EBSD de la Figure 39.a méme si
le composé Ni;Ti n’est pas détecté en EBSD. De plus, les pourcentages de phases mesurés grace a
I’analyse EBSD semblent correspondre a celles que I'on pourrait obtenir par simulation avec la base
TCHEA1 pour une température un peu supérieure a 1373 K, ce qui impliquerait de décaler le
diagramme de la Figure 38.a, donc les transformations de phases, vers les basses températures
d’environ 50 K.
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Figure 39 : Caractérisation de I'alliage (CrFeNi)qyMosTis élaboré en fusion par induction et apres différents recuits : a) 6 jours
a 1373 K, b) 6 jours a 1273 K, c) 18 jours a 1173 K. (Gauche) DRX, (centre) cliché MEB-BSE, (gauche) cartographie EBSD.

Aprés le recuit de 6 jours a 1273 K, le diffractogramme de la Figure 39.b indique la présence des
phases o, FCC et NisTi, en accord qualitatif avec les simulations CALPHAD réalisées avec la base
TCHEA1 (Figure 38.a) mais, la encore, en désaccord avec celles menées avec la base TCHEA4 (Figure
38.b). Le cliché électronique présente des contrastes similaires au précédent (Figure 39.a) avec la
phase FCC en sombre, la phase ¢ en clair, mais aussi la phase Ni;Ti, difficilement discernable, en gris.
L’analyse des phases en EBSD est bien plus parlante et I'on constate que la microstructure est plus
fine que pour le recuit a 1373 K, on identifie clairement la présence de la phase Ni;Ti. On peut
remarquer que cette derniére s’est formée a partir de la phase FCC, en accord avec la diminution du
pourcentage de titane et de nickel dans la phase FCC au cours de sa formation (Figure 38.c.) et que
NisTi précipite principalement a I'interface FCC/c (germination hétérogéne) mais aussi dans la phase
FCC (germination homogene) en accord avec le diagramme de refroidissement de la Figure 38.a.
obtenu avec la base de données TCHEAL. Enfin pour le recuit le plus long (18 jours) a la plus basse
température (1173 K), les observations sont identiques a celles réalisées a 1273 K mais avec une
microstructure encore plus fine.
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Les échantillons recuits a 1273 K et 1373 K présentent tous deux un dédoublement des pics de
diffraction, principalement de la phase o, qui correspondent a la diffraction de la raie Ay, de
I"anticathode cuivre (Figure 39.a, b). En conclusion, pour la nuance (CrFeNi)soMosTis il convient
d’utiliser la base de données TCHEA1 pour que les calculs CALPHAD soient en accord avec les
observations expérimentales réalisées. Un décalage du diagramme calculé d’environ 50 K vers les
basses températures est tout de méme nécessaire afin d’obtenir une concordance entre simulation
et observations expérimentales.

2.4.3. Evaluation de la base TCHEA1 pour les compositions (CrFeNi)ggMo1gTi1o,
(CrFeNi)goMO5T115, (CrFeNi)goM015Ti5

Les diagrammes de refroidissement calculés par la méthode CALPHAD avec la base de données
TCHEA1 pour les compositions (CrFeNi)gMooTizg, (CrFeNi)soMosTiys, (CrFeNi)gsMo,sTis de la famille
(CrFeNi)i00xyMo0yTi, sont représentés sur la Figure 40. Pour la composition (CrFeNi)gMoyoTiso, la
phase ¢ se forme en premier au cours de la solidification, la fin de la solidification correspond a un
eutectique entre la phase o, la phase de Laves C14 et le composé intermétallique NisTi. On peut
noter qu’a partir de 800 K environ une phase BCC est susceptible se former a I'état solide (Figure
40.a).

La lecture du diagramme de refroidissement de la composition (CrFeNi)gMosTiys est moins simple
car la Figure 40.b montre qu’une phase BCC se forme en premier dans le liquide pour disparaitre ou
se transformer avant la fin de la solidification. En faisant abstraction de cette premiere phase BCC, la
solidification de I'alliage (CrFeNi)ssMosTiis se déroule de maniére quasi analogue a celle de la nuance
(CrFeNi)goMo4,Tie. Une phase o, proeutectique cristallise en premier suivie de la formation d’une
phase de Laves C14, elle aussi proeutectique, la température de fusion de cet alliage étant plus faible
que celle de la composition (CrFeNi)gMoyTiy. La fin de la solidification reste identique avec la
précipitation de I'eutectique entre la phase de Laves C14, la phase o et NisTi. La formation de la
phase BCC a I'état solide devrait avoir lieu, selon les calculs vers 1250 K, c’est a dire a beaucoup plus
haute température que pour la composition (CrFeNi)gMo4,Tiqo. Enfin, la diminution de la teneur en
molybdéne de la composition (CrFeNi)ssMosTiys par rapport a celle de I'alliage (CrFeNi)soMo4Tiqg
conduit a une diminution importante de la phase ¢ et a une augmentation notable de la phase de
Laves C14, la fraction volumique du composé intermétallique NisTi restant du méme ordre de
grandeur.

Le diagramme de refroidissement de la nuance (CrFeNi)gMo,5Tis présente une forme totalement
différente (Figure 40.c). La forte teneur en molybdéne est responsable de la formation d’une
importante fraction volumique de phase G au cours de la solidification (plus de 60%) ainsi que d’une
forte diminution des fractions de phases FCC et NisTi.

Afin d’apprécier les calculs effectués avec la base de données TCHEA1, des recuits de 18 jours a
1173K ont été effectués pour les trois compositions (CrFeNi)ggMoqoTi, (CrFeNi)goMosTiys et
(CrFeNi)gyMo4sTis, élaborées par fusion laser en creuset. La température de 1173K, I'une des trois
précédentes (section 3.2.3), a été choisie afin de conforter ou non la présence d’une phase BCC a
I’équilibre pour la nuance (CrFeNi)gMosTiys, en supposant que I'équilibre thermodynamique soit
atteint au bout de 18 jours de traitement. Les microstructures des différents alliages apres recuit
sont présentées sur la Figure 41.
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Figure 40 : Diagrammes de refroidissement calculés avec la base de données TCHEAL. a) (CrFeNi)goMo1oTizg b)
(CrFeNi)gyMosTi;s et c) (CrFeNi)goMo;5Tis.

Apres le recuit, les DRX effectuées sur les différentes nuances montrent que les alliages
(CrFeNi)goMo4,Tiyg et (CrFeNi)sgMosTis sont composés de trois phases: o, NisTi et C14 avec une
augmentation de l'intensité des pics relatifs a NisTi et C14 pour la nuance moins riche en molybdéne
(Figure 41.a, b). De méme, on identifie les phases o, Ni;Ti et FCC pour la derniere composition
(CrFeNi)goMo4sTis (Figure 41.c). Cependant, aucune phase BCC n’est détectée pour I'alliage
(CrFeNi)gyMosTiss contrairement aux prévisions CALPHAD. Les clichés MEB-BSE et les cartographies
EBSD précisent ces résultats (Figure 41).

Pour ces trois nuances, la phase ¢ est bien la premiére a se former sous forme dendritique dans le
liquide (Figure 40 et Figure 41). C'est donc la fraction volumique de cette phase et la microstructure
de la zone interdendritique qui vont différentier les alliages. Dans le cas de la composition
(CrFeNi)goMo4,Tiyg, cette zone interdendritique eutectique est bien composée des phases NisTi et
C14. Cependant, deux types de phase C14 de Laves ont été identifiés sur les clichés MEB-BSE, une
premiere, fine avec un contraste trés clair et une seconde avec un contraste plus sombre, elles sont
toutes deux de tailles similaires. Cela indique une différence de composition marquée entre ces
phases, différence confirmée par des analyses EDS. Par ailleurs, des aiguilles et des nodules de NisTi
sont observés au sein de la phase o, ils peuvent étre dus a une réduction de la sursaturation en Ni
et/ou en Ti de la phase & lors du retour a I'équilibre a la température d’homogénéisation de 1173 K
(Figure 41.a). De plus, on identifie sur la cartographie EBSD (Figure 41.a), pour ces trois alliages
élaborés par induction, la présence d’'un composé de type TiN qui provient des pollutions présentes
dans les matieres premieres utilisées.

La microstructure du composé (CrFeNi)ssMosTiys recuit a 1173 K est proche de celle de la nuance
précédente. On observe cependant, en accord avec le diagramme de refroidissement simulé, deux
phases proeuctectiques, la phase ¢ et la phase de Laves C14 (grandes plages rouges sur la
cartographie EBSD de la Figure 41.b). La zone interdendritique se compose de I'eutectique entre les
phases C14, c et NisTi qui a déja été observée pour la composition (CrFeNi)gMo,Tiy. La encore, il
est possible de noter la présence d’aiguilles de phase NisTi dans la phase 6. La phase BCC calculée n’a
pas, comme en DRX, été identifiée en MEB ou sur les cartographies EBSD.

La microstructure de la nuance (CrFeNi)gMo4sTis est constituée, apres le recuit de 18 jours a 1173K,
des phases G, FCC, NisTi mais aussi d’une phase de Laves identifiée sur les cartographies EBSD et non
prévue par le calcul. La matrice de I'alliage est principalement composée de la phase G avec la encore
une morphologie dendritique, cette phase est présente en quantité plus importante (Figure 41.c) que
dans les autres compositions. Dans la zone interdendritique, un mélange des phases FCC, C14 et Ni;Ti
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est visible. Des aiguilles tres fines sont aussi observées dans la phase ¢ et sont supposées étre le
composé intermétallique NisTi.
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Figure 41 : DRX (gauche), Cliché MEB-BSE (centre) et cartographie EBSD (droite) des alliages élaborés par fusion laser en
creuset par induction et recuit 18 jours a 1173 K. a) (CrFeNi)goMo;,Tiqg b) (CrFeNi)goMosTiys et c) (CrFeNi)goMo5Tis.

Si les calculs CALPHAD correspondent assez bien aux microstructures observées a I'équilibre a 1173 K
pour ces trois alliages, quelques divergences subsistent. En particulier, la phase BCC qui doit
cristalliser la premiere dans le liquide pour la composition (CrFeNi)gMosTi;s semble ne pas exister.
De méme la seconde phase BCC qui devrait se former a partir de 1250 K environ pour le méme
alliage n’est pas détectée pour un recuit de 18 jours a 1173 K. Peut-étre aurait-il aurait fallu réaliser
des recuits de plus longues durées et/ou a plus basses températures afin de vérifier si cette phase
BCC précipite réellement mais a une température inférieure ou si elle ne se forme pas. Enfin, pour la
nuance (CrFeNi)gMo15Tis les calculs CALPHAD prévoient a 1173 K la présence de trois phases (o, FCC,
Ni3Ti) alors que I'on parvient a en identifier une quatrieme (C14) sur les cartographies EBSD.

2.4.4. Pourcentage et compositions des phases a I'équilibre
Le Tableau 8 rassemble les pourcentages et la composition des phases observées expérimentalement
et calculées pour les quatre alliages de la famille CrFeNiMoTi recuits. En premier lieu, on constate
que la fraction volumique du composé intermétallique NisTi est systématiquement surévaluée dans
les calculs par rapport a la fraction mesurée sur les cartographies EBSD pour les Figure 39 et Figure
41. Cette divergence peut en partie s’expliquer par le faible nombre de mesures de fraction
volumique mais aussi par une possible inexactitude de la base de données qui considére que la
solubilité du titane dans la phase o est nulle ou non significative aux trois températures des recuits.
Or expérimentalement on observe une solubilité de Ti dans o, certes faible mais réelle ; solubilité qui
augmente avec la température mais aussi avec la concentration nominale en titane de I'alliage. Le
titane dissous dans la phase ¢ ne peut alors plus contribuer a la formation du composé
intermétallique NisTi. Ce dernier ne présente pas d’écart a la stoechiométrie important que pour le
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fer, cet écart calculé étant cependant plus élevé que celui mesuré. En revanche, le chrome quant a lui
est peu soluble et le molybdéne quasiment pas dans NisTi, I'accord entre calcul et expérience étant
bon pour ces deux éléments. De méme, lorsque la phase FCC est présente, on mesure une
concentration en titane légerement supérieure a celle calculée, ce qui, la encore, contribue a une
surévaluation de la fraction volumique de NisTi dans les calculs. Pour I'alliage (CrFeNi)soMosTis recuit
a la température de 1373K, les concentrations en titane mesurées dans les phases ¢ et FCC sont
suffisantes pour limiter voire empécher la formation du composé intermétallique NisTi a cette
température comme cela est observé.

Malgré ces légeres divergences, la simulation CALPHAD avec la base TCHEA1 reste généralement
cohérente avec les mesures expérimentales. Néanmoins, le désaccord s’amplifie de facon importante
deés que la phase de Laves C14 est présente. Par exemple, pour la composition (CrFeNi)ggMo4oTiy, la
seconde phase de Laves C14, plus riche en molybdéne et en fer n’est pas calculée par la simulation
CALPHAD. Cela s’explique probablement par une mauvaise définition de la base de données, comme
cela est présenté sur le Tableau 7. En effet, les diagrammes ternaires extrapolés a partir des
diagrammes binaires et/ou des diagrammes ternaires contenant a la fois du molybdéne et du titane
sont les moins bien définis et peuvent étre la cause de cet écart.

. Expérimental Calcul
Temper?ture de Alliage Nature des . Composition (at%) . Compasition (at%)
recuit (K) phases  [[*volumiau Ti r Fe Ni Mo Phase  |%volumiqu Ti [} Fe Ni Mo
Foc 281 19 28 389 348 15 Fee 313 15 21 19 37 08
(CrEeNi)soMosTis | & 572 17 40,9 29 16,6 7,8 - 50,7 00 458 314 13,4 95
Ni3Ti 14,7 213 40 64 68,2 0,0 Ni3Ti 180 246 13 5,7 68,4 0,0
= 60,7 25 20,0 363 7,8 133 = 635 00 26 32,1 92 16,1
. | Nam | 279 25 38 7,0 659 09 Ni3Ti | 302 2438 13 109 63,0 0,0
(CrFeNi)soMosoTisol =y : 123 21 289 245 123 c14 63 305 21 523 135 17
cum | 120 191 375 17 19,7
1173 = 60,7 39 153 373 7,7 5,8 = 419 00 517 284 87 11,1
; . Ni3Ti 15,7 243 23 55 67,8 01 Ni3Ti 30,5 249 2,4 838 63,38 0,0
(CrFeNi)saMosTirs S8y 236 21,8 169 382 154 78 c14 215 322 43 49,1 139 06
BCC 00 Bec 31 01 80,1 17,2 1,1 15
Foc 103 35 182 34,0 0,9 34 Fec 106 2,0 149 480 331 19
N 778 10 334 30,7 16,8 181 - 7,6 00 359 287 141 214
(CrfeNi)saMoxsTis | iy 66 29 1,9 a1 711 0,0 NETi | 17,7 206 08 63 67.7 01
c14 53 15 19,2 287 159 346
Foo 314 34 234 354 359 19 Feo 356 29 25 387 3438 i1
1273 (CrEeNi)soMosTis | & 56,2 16 213 32,7 16,7 7,8 = 186 00 453 313 138 96
Ni3Ti 124 22,6 28 5,6 69,1 0,0 Ni3Ti 15,7 24,5 18 6,6 67,1 0,1
Fec 64,8 6,1 22,7 20 397 25 Fec 473 57 215 34 373 14
1373 (CrFeNi)ooMosTis | & 3572 32 39,2 285 202 89 - 437 00 455 303 141 101
Ni3Ti 00 Ni3Ti 90 244 25 73 65,7 01

Tableau 8 : Fraction volumique et composition expérimentale et calculée avec la base TCHEA1 pour les échantillons recuits a
différentes températures. Les compositions ont été mesurées en MEB-EDS.

De méme, on peut noter des écarts trés importants sur la composition de la phase de Laves C14
entre valeurs simulées et expérimentales, mais aussi entre les valeurs expérimentales elles-mémes.
En effet, une fraction de fer d’environ 50 at% est calculée pour la phase C14 ce qui est tres loin de la
fraction mesurée comprise entre 29 et 38 at% en fonction des nuances. Des écarts de compositions
sont alors logiquement présents pour les quatre autres éléments des alliages, écarts qui peuvent
devenir tres importants pour le molybdene par exemple et qui sont probablement causés par des
lacunes de la base de données. Il semble donc que la composition de la phase de Laves C14 soit
particulierement mal définie dans la base TCHEA1 causant, lorsqu’elle est présente dans la
microstructure, des erreurs a la fois sur les fractions de phases mais aussi sur la composition des
phases. Cependant, c’est bien cette base de données qui fournit les résultats les plus proches des
observations expérimentales dans le cas de la famille d’alliages (CrFeNi)MoTi.

Récapitulatif :

e Des comparaisons entre des calculs CALPHAD avec différentes bases de données et des

observations microstructurales sur des échantillons recuits a haute température ont été
réalisées ;
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e Pour toutes les compositions testées, les calculs sont plus proches des observations
expérimentales en utilisant la base TCHEA1 ;

o |l a été possible de comprendre des mécanismes de formation des microstructures de
plusieurs compositions ;

e Les calculs sont en accord relatif avec les mesures expérimentales ;

e Les principales erreurs sont obtenues sur les phases de Laves C14 et dans une moindre
mesure sur le composé NisTi ;

e On utilisera donc la base TCHEA1 pour réaliser les calculs nécessaires au « screening » des
compositions.

2.5. Conclusions

2.5.1. Démarche du travalil
Comme cela a été présenté au début de ce chapitre, un point clé de ce travail est I'étude de la
microstructure des AHE/ACC en fonction de leur composition.

L'étude de ce parametre peut s’effectuer en couplant des calculs CALPHAD avec des observations
expérimentales. Ainsi la méthode CALPHAD est utilisée afin d’estimer les phases présentes pour un
nombre important de compositions. Les plus prometteuses seront ensuite élaborées afin d’étudier
en détail la microstructure et aussi la morphologie des phases qui n’est pas accessible en utilisant la
méthode CALPHAD. Un schéma récapitulatif de la démarche scientifique de cette thése est présenté
Figure 42. Par soucis d’efficacité, un nombre important de compositions sera étudié en utilisant des
calculs CALPHAD afin de réduire le nombre d’échantillons a analyser et d’étudier un nombre
raisonnable de famille d’alliages.

De cette maniere, des échantillons parmi dix familles d’alliages seront réalisés. Il est connu qu’une
dureté importante est requise pour obtenir un bon comportement tribologique, il devient alors
possible de diminuer encore le nombre d’alliages a étudier en utilisant I'analyse de leur dureté.

Nombre
important de
familles d'alliages

10 familles 2 familles 1 famille
d’alliages dalliages d’alliages

P N R S

1 composition

Sélection d'un Etude Etude
nombre réduit Sélection de deux ripeoRigus tribologique
d'échantillons a familles d'alliage rapide e.t Sl
réaliser 3 F'aide de tests Tests rapides de sélection d'une
de dureté comportement unique
tribologique et composition

sélection d'une
famille d'alliage

Figure 42 : Schéma de la démarche expérimentale de la thése
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En réduisant le nombre de familles a deux, il est concevable de fabriquer des échantillons par four a
arc afin de s’intéresser a la microstructure de certaines compositions dans le but de comprendre les
mécanismes entrainant leur dureté. De plus, le comportement tribologique de compositions
fabriquées par fusion en creuset sera étudié.

Ces résultats permettront de déterminer une famille d’alliages qui sera fabriquée par DLD en co-
projection. Par soucis d’efficacité, I'influence du procédé de fabrication sur le comportement sera
abordée sur une seule composition considérée comme le meilleur remplagant potentiel du Stellite®.
Une fois encore, la microstructure sera étudiée tout comme le comportement tribologique.

Enfin, une seule composition est analysée apres fabrication par CIC et DLD. Des tests tribologiques
plus poussés seront effectués afin d’analyser les mécanismes d’usure des échantillons.

2.5.2. Récapitulatif de I'élaboration des alliages

Afin de faciliter la lecture de ce document, un récapitulatif des échantillons est présenté ici (Tableau
9). On peut ainsi voir les études qui ont été faites sur ces échantillons en fonction de la technique
d’élaboration utilisée. De plus, il est important de noter que les échantillons fabriqués par projection
laser ont été faits avec deux matiéres premieres différentes. Une partie de ces échantillons a été
faite par co-projection des trois poudres CrFeNi, Ti et Mo, alors que l'autre partie a ensuite été
réalisée avec une poudre pré-alliée contenant les cinq éléments. C'est cette méme poudre qui a aussi
été utilisée en CIC.

Etudes
microstructurales
et tribologiques

Sélection des Etudes

Procédé . . .
échantillons microstructurales

(CrFeNi)soMn20Tizo
(CrFeNi)ooMnsTis

Récapitulatif :

Fusion laser en creuset

(CrFeNi)soMn20V20
(CrFeNi)aoMnsVs
(CrFeNi)soMo20Mnzo
(CrFeNi)goMosMns
(CrFeNi)soMo2oTizo
(CrFeNi)aoMosTis
(CrFeNi)soMo20V20
(CrFeNi)goMosVs
(CrFeNi)soTizoV20
(CrFeNi)ogTisVs

(CrFeNi)soMo2oTizqg
(CrFeNi)soMo15Tis
(CrFeNi)soMo10Ti1n
(CrFeNi)goMosTi1s
(CrFeNi)aoMosTis
(CrFeNi)ssMo15Vag
(CrFeNi)75sMosV2o
(CrFeNi)goMosVs

Fusion induction + four
aarc

(CrFeNi)aoMosTis
(CrFeNi)soMoz0Tiz0
(CrFENi)ﬁﬂMOZDVZD

(CrFeNi)soMosVs

DLD

(CrFeNi)soMo1sTis
(CrFeNi)soMo10Ti1g
(CrFeNi)goM05Tfs
_(CrFeNi!suMﬂsTfs

CIC

(CrFeNilgoM05Tfs

(CrFeNi)gs;MosTis : co-projection de 3 poudres

CrFeNi)qMo.Ti. : utilisation de poudre pré-alliée

Tableau 9 : Tableau récapitulatif des échantillons réalisés au cours de la thése

o L'objectif de I'étude est de réduire le nombre de remplagants possibles jusqu’a étudier une
seule composition ;
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Au cours du travail, les caractérisations réalisées deviennent plus précises en diminuant le
nombre d’échantillons ;

On utilisera donc la base TCHEA1 pour réaliser les calculs nécessaires au « screening » des
compositions ;

Utilisation de deux procédés différents pour réaliser des revétements : DLD et CIC.
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3. Exploration des alliages et choix d’'une composition

3.1. Introduction

Une part importante des ACC présentés dans le premier chapitre possede encore du cobalt ou bien
n‘est pas utilisée pour revétir un acier inoxydable. Il est donc nécessaire de déterminer une
composition d’alliage qui pourrait revétir ces aciers et qui ne contienne pas de cobalt. La stratégie
retenue est de formuler des AHE/ACC sans renfort céramique (carbures, borures et nitrures...), cette
possibilité ayant déja été testée pour les alliages de type Norem ou Colmonoy sans réel avantage
(1.2.2). Le durcissement escompté doit donc provenir de la présence de phases intermétalliques
formées directement au cours de la construction du revétement, la matrice FCC seule ne pouvant pas
fournir une amélioration significative des propriétés tribologiques par rapport a celles des alliages
base fer ou base nickel. Il est aussi possible de renforcer un alliage a I'aide d’une solution solide BCC.

Ce chapitre décrit la démarche et les résultats permettant I'exploration de différents ACC pour
remplacer le Stellite®. La nature méme des AHE/ACC donne accés a une trés grande quantité de
compositions. Il a d’abord été nécessaire de sélectionner un nombre restreint d’éléments
compatibles avec I'application nucléaire visée. Ensuite, les calculs CALPHAD ont servi a simuler les
phases présentes dans les alliages. Aprés leur fabrication, une analyse de dureté donne une
estimation de I'impact des phases intermétalliques.

3.2.Sélection d’éléments d’alliage

Comme cela a été dit précédemment, I'objectif de ce travail est de remplacer les revétements
Stellite® dans les centrales nucléaires. Comme les piéces revétues sont en acier inoxydable
austénitique 316L, donc principalement composées de fer, de nickel et de chrome, il est nécessaire
de favoriser la formation d’une liaison métallique entre le substrat et le revétement. Ces trois
éléments sont aussi présents dans plusieurs alliages congus pour avoir un bon comportement
tribologique. C’'est pourquoi ces trois éléments ont été conservés dans la formulation finale.
Cependant, la machine de projection laser ne possédant que 4 distributeurs de poudre, il est
impossible de co-projeter cing poudres. Il a donc été choisi d’utiliser une poudre atomisée
équiatomique de CrFeNi et de faire varier la nature et le pourcentage des deux éléments d’addition
M1 et M2, un choix qui limite le nombre de compositions possibles. Cette composition équiatomique
ternaire ne présente aucune phase intermétallique (Figure 43). La simulation de son refroidissement
a partir de I'état liquide montre la formation d’une phase FCC a haute température, dans laquelle
précipite une phase BCC au cours du refroidissement. Ainsi, la présence des phases assurant la
dureté et le « bon comportement » de I'alliage est gouvernée principalement par les deux éléments
d’addition, limitant I'influence des compositions relatives en fer, nickel et chrome. L’étude porte
donc sur des alliages de type (CrFeNi)i;poxyM1,M2, avec M1 et M2 des éléments métalliques
différents de Fe, Ni ou Cr.

Le choix des éléments M1 et M2 est plus vaste. Ceux-ci doivent favoriser la formation de phases
considérées comme dures avec le fer, le nickel, le chrome et I'autre élément d’alliage. Ce choix peut
se porter sur de nombreux métaux voire des métalloides. Les éléments « précieux » ont été exclus
(or, palladium, platine etc.) tout comme ceux a tres bas point de fusion (étain, zinc etc..).
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Figure 43 : Diagramme de refroidissement de I’alliage ternaire équiatomique CrFeNi calculé a I'aide de la base TCHEA1

Au regard de ces simples critéres, les éléments Al, Si, Ti, V, Cr, Mn, Fe, Ni, Cu, Zr, Nb, Mo, Hf, Ta et W
pourraient étre de bons candidats. Certains de ces métaux sont onéreux sous forme de poudre et
peu d’atomiseurs sont en mesure de réaliser des poudres de ces métaux purs en limitant les
contaminations (principalement oxygéne ou azote). On a donc retenu dans un premier temps les
éléments Al, Ti, V, Mn et Mo.

(CrFeNi)75M25

Nature de I'élément M Al Mn Mo Vv Ti
Phases présentes |BCC#1, BCCH2 BCC, FCC, & o, FCC | BCC FeC, o | B© E?:T'i‘a"es'

Phase intermétallique
Plusieurs solutions solides
Unique solution solide

Tableau 10 : Phases calculées a I'aide de Thermocalc entre 2273 K et 873 K en utilisant la base de données TCHEA1 pour des
alliages de type (CrFeNi),sM,s en fonction de la nature de M.

Afin de mieux comprendre l'influence de chacun de ces éléments sur la microstructure, des
simulations CALPHAD sur des alliages quaternaires (CrFeNi);sM,s ont été réalisées (Tableau 10). Ainsi,
I"aluminium favorise la formation de la phase BCC, un effet qui a été particulierement observé dans
de nombreuses publications [114, 141-143]. Le vanadium et le manganeése privilégient la présence
des phases ¢ et BCC et permettent encore la formation de la phase FCC. Le titane favorise I'obtention
des phases BCC, C14 Laves et NisTi. Le molybdéne facilite la constitution de la phase . La formation
des composés intermétalliques est renforcée par les interactions entre les éléments M1 et M2 mais
aussi avec le fer, nickel et chrome qui composent le reste de I'alliage, en particulier le chrome et le
fer qui favorisent I'existence de la phase .

A l'issue de cette section 3.2, deux familles d’alliages seront sélectionnés afin d’effectuer une étude
plus poussée de la microstructure et du comportement tribologique de plusieurs compositions de ces
familles.
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3.2.1. Simulation CALPHAD de différentes compositions d’alliage

Les calculs sur les alliages quinaires se sont déroulés au début de la these et ont été réalisés avec la
base de données TCHEA1, seule base de données congue pour les alliages a haute entropie [144] a ce
moment. Cette base est supposée étre une version améliorée de la base TCNI (pour les alliages base
nickel) avec des données supplémentaires sur les centres des diagrammes de phases peu utilisés
pour les alliages conventionnels. Depuis les bases TCHEA3 et TCHEA4 ont été proposées. Néanmoins,
une étude des différentes bases de données (section 2.4) a conclu que les calculs effectués avec la
base TCHEA1 donnaient les résultats les plus proches des observations expérimentales, du moins
pour la famille (CrFeNi)1goyMOxTi,.

3.2.2. Recherche de phases durcissantes

Dans un premier temps, le calcul des phases prévues pour le Stellite6® par la méthode CALPHAD peut
se révéler intéressant. Aussi, une courbe de refroidissement de la composition de la Stellite6® a
I’équilibre thermodynamique est présentée sur la Figure 44. Thermocalc ne propose pas de base
cobalt. De plus, la base TCHEA1 ne comprend pas de données sur la formation de carbures. Les
résultats obtenus sont similaires pour les bases TCNI9 et TCHEA4. Généralement, le Stellite 6 posséde
une fraction volumique de carbure d’environ 20% [145]. Une fraction similaire de carbures M,C; et
M,3Cg a été calculée entre 1600 K et 950 K. Cependant, les échantillons observés expérimentalement
sont principalement fabriqués dans des conditions hors équilibre, ce qui limite la validité de ces
comparaisons. De plus, aucune base de données spécifique aux alliages base cobalt n’ayant été
développée, les comparaisons entre la simulation et les observations expérimentales s’averent moins
fiables. En effet, certaines phases calculées ne sont pas observées expérimentalement, comme la
décomposition de la phase FCC, la phase R, la phase ¢ ou la phase HCP. Cette derniére n’est observée
expérimentalement que lors de I'application d’une contrainte de frottement par exemple.
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Figure 44 : Courbe de refroidissement du Stellite6® effectuée avec la base TCNI9

Malgré cela, la fraction de carbures a été correctement calculée. Obtenir une fraction similaire de
phase peut se révéler intéressant pour le choix d’'une composition. Cependant, I'absence de carbone
dans la réalisation des ACC ne permet pas d’obtenir des phases dures de méme nature et il peut alors
étre difficile d’obtenir des phases conférant un niveau de dureté proche de celle des carbures M,C;
et M,3Cs. En effet, la dureté de ces carbures, dans le cas du chrome, est comprise entre 1050 Hv et
1500 Hv [146], alors que pour la phase o, la dureté est comprise entre 600 Hv et 700 Hv dans un
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acier inoxydable [147] par exemple. Ainsi, lorsque les phases dures obtenues ont une dureté
inférieure a celle des carbures de chrome, il semble raisonnable d’obtenir des ACC avec des fractions
volumiques de phases dures supérieures a 20% afin d’atteindre un niveau de dureté global suffisant.

C'est dans cette optique que des diagrammes de refroidissement pour seize compositions de type
(CrFeNi)100xyM1,M2, ont été réalisés, avec (x,y) € [5-20at%] en effectuant des variations de x et y de
5% avec Mi = Al, Ti, V, Mn et Mo. Les phases présentes dans ces alliages pour des températures
supérieures a 873 K pour les cent-soixante calculs sont indiquées dans le Tableau 11. Hormis une
composition pour laquelle le calcul ne convergeait pas une seconde constituée d’une unique solution
solide, et quinze autres présentant plusieurs solutions solides, les cent-quarante-trois restantes
contiennent au moins une phase intermétallique. Six phases intermétalliques différentes ont été
recensées dans ces simulations :

e |a phase o de structure tétragonale [148], présente dans de trés nombreux systemes binaires
ou ternaires comme : Fe-Cr, Fe-Cr-Mo au HEA [149]. Cette phase est commune a tous les ACC
comportant du molybdéne, du manganése et du vanadium.

e |a phase de Laves C14 de structure hexagonale de type P6s/mmc avec une stoechiométrie de
type AB, [150] ou MgZn, correspond a de nombreux composés intermétalliques [151, 152].
Elle est surtout présente pour de nombreuses compositions qui contiennent du titane.

e la phase p de structure hexagonale avec une symétrie rhomboédrique peut revétir
différentes compositions comme par exemple FessMos, ou FeyNizsMous [153]. On peut la
retrouver dans des alliages base nickel comme le Hastelloy C-276 [154]. Elle est surtout
prédite pour les compositions qui contiennent du molybdéne.

e |a phase Ni;Ti de structure hexagonale de type P6;/mmc (D024) [155] peut se trouver dans
des aciers Maraging [156] ou dans les superalliages base nickel ou elle est dénommée n
[157].

e une phase de type D019 de structure hexagonale de type P6i;/mmc qui correspond
principalement a Ti;Al [158]. Cependant cette phase est aussi calculée dans des compositions
sans aluminium. Il est donc raisonnable de penser que I'atome d’aluminium de cette
structure peut étre substitué par d’autres éléments.

e une phase HL21 dite de Heusler de type MnCu,Al [159]. Cette structure cubique de type L2,
(Fm3m) a été uniquement calculée pour la composition TiAl. En effet une phase de Heusler
de type Ni-Ti-Al a été identifiée dans la littérature [160].
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(CrFeNi}iooxyM1M2,

x-y composition (%at) MnaAl MnTi MnV MoAl MoMn MoTi MoV TiAl Tiv VAl
20-20 BCC, & BCC,C14,FCC,c | BCC,FCC | BCC,o,mu | FCC, sigma BCC, C14, & BCC, FCC, & BCC,H_L21,C14 BCC, C14, Ni3Ti, FCC| BCC, o
20-15 Bcc,o | B¢C C;QTF_ICC' S | BCC,FCC | BCC, o, mu | FCC, sigma BCC,C14,FCC  |BCC, FCC, o BCC,H_L21,C14 BCC, €14, Ni3Ti BCC, &

BCC, C14, FCC, o, i o o
20-10 BCC, FCC, & N BCC, FCC, & |BCC, o, FCC, mu| FCC, sigma |  BCC, C14, Ni3Ti | BCC, FCC, & BCC,H_L21,C14 BCC, C14, Ni3Ti | BCC, 5, FCC
20-5 BCC, FCC, o | BCC, FCC, Ni3Ti, ¢ | BCC, FCC, 5| o, FCC,BCC | FCC, sigma o, Ni3Ti, FCC FCC, o BCC, C14, H_L21, Ni3Ti BCC, C14, Ni3Ti | BCC, FCC, &
15-20 BCC,o | °CC C;QTF_ICC' S | BecFec | BCC,o,mu | FCC,sigma | CCC c1Dz[1), 13' NISTL | gee, Fec, o BCC, H_L21 BCC, €14, Ni3Ti BCC, o
15-15 Bcc,o | B¢C C;QTF_ICC' S | BCC,FCC | BCC,o,mu | FCC, sigma | BCC,Cl4, o, Ni3Ti | BCC, FCC, & BCC,H_L21,C14 BCC, €14, Ni3Ti BCC, &
BCC, C14, FCC, o, ) o o o
15-10 BCC, FCC, N BCC,FCC | o,BCC,FCC | FCC, sigma o, C14, Ni3Ti BCC, FCC, 5| BCC,C14, H_L21, Ni3Ti,c | BCC, C14, Ni3Ti, ¢ |BCC, FCC, &
15-5 BCC, FCC, | BCC,FCC,Ni3Ti | BCC,FCC | o, FCC,BCC | FCC, sigma o, FCC, Ni3Ti FCC, o BCC, CM;_I:r—nfl' NiSTL | Bec, c1a, NisTi, o | BEC, FCC, o
10-20 BCC, & BCC, C14, Ni3Ti | BCC, FCC, 5| BCC, &, mu Fcc;c'ﬁma‘ BCC, Gb([:)ll:' NIBTL | gee, Fec, o BCC, H_L21 BCC, C14, Ni3Ti, s | BCC, o
BCC, C14, FCC
10-15 BCC, FCC, & N +9 | Bee, Fee BCC, 5 FCC, sigma | o, C14, Ni3Ti,BCC | BCC, FCC, & BCC, H_L21 BCC, C14,Ni3Ti, s | BCC, o
10-10 BCC, FCC, & | BCC, C14, Ni3Ti, FCC | BCC,FCC | o, FCC,BCC | FCC, sigma o, C14, Ni3Ti BCC, FCC, & Bcc'”"f;;'n:c' NISTL | e, Nist, 14,6 | BCC, o
10-5 BCC,FCC | BCC,FCC,Ni3Ti | BCC, FCC | o, FCC,BCC | FCC, sigma o, Ni3Ti, FCC Fec, o [PeHL2L Fic' €14, Ni3Ti, BCC, C14':'3T" FCC ee, ree, o
I FCC, sigma, I I
5-20 BCC BCC, C14, Ni3Ti  |BCC, FCC, 5| BCC, FCC, o hee BCC, C14, 5, Ni3Ti | BCC, FCC, & BCC, H_L21 BCC, FCC, Ni3Ti,s | BCC, o
U FCC, sigma, S U
5.15 BCC, FCC, & | BCC, C14, Ni3Ti, FCC | BCC, FCC, o | BCC, o, FCC oo BCC, C14, 5, Ni3Ti | BCC,FCC, 5|  BCC, HL 21, FCC, & BCC, FCC, Ni3Ti, & | BCC, FCC, &
5.10 BCC, FCC | BCC, C14, Ni3Ti, FCC | BCC, FCC 'mcF;cl’:z'IZ'rea Fccésc'gma' o, C14, Ni3Ti BCC,FCC, |  BCC, HL 21, FCC, o BCC, FCC, Ni3Ti, s | BCC, FCC, &
5.5 BCC,FCC | BCC,FCC,Ni3Ti | BCC, FCC | o, FCC,BCC | FCC, sigma o, Ni3Ti, FCC BCC, FCC, o | BCC, HL 21, Ni3Ti, FCC, o | BCC, FCC, Ni3Ti, o | BCC, FCC
Phase intermétallique
Plusieurs solutions solides
Unique solution solide

Tableau 11 : Phases calculées par Thermocalc entre 2273 K et 873 K en utilisant la base de données TCHEA1 pour des alliages de type (CrFeNi)00.x.,M1,M2, en fonction de la nature de M1 et
M2 etdexety.
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Hormis la famille d’alliages contenant a la fois du Mn et du vanadium, toutes les compositions
simulées ou presque présentent des phases intermétalliques. Avec sa température de fusion de 933
K, 'aluminium peut rendre la fabrication des alliages difficiles par projection laser ou par four a arc.
En effet, dans le cas d’un apport d’énergie trop important, c’est le premier élément qui peut se
vaporiser. Ainsi, la présence d’aluminium demandera un faible apport d’énergie qui pourra étre
insuffisant pour fondre les éléments possédant les points de fusion les plus élevés. De plus, c’est un
élément qui favorise peu la formation de phases intermétalliques ou du moins en plus faible quantité
que les autres. Il a donc été choisi de ne pas poursuivre I'étude des alliages en comportant. Un
probléeme similaire peut se produire avec le manganése et son point d’ébullition a 2334 K, mais
I’étude a tout de méme été poursuivie avec cet élément. Six familles ont finalement été retenues :
(CrFeNi)MnTi, (CrFeNi)MnV, (CrFeNi)TiV, (CrFeNi)MoTi, (CrFeNi)MoMn et (CrFeNi)MoV.

Parmi ces six familles et en se fondant uniquement sur les phases prédites dans les alliages par les
calculs CALPHAD, il est possible d’identifier deux catégories d’alliages. La premiére est composée de
différentes phases intermétalliques en fonction de la composition étudiée comme les familles MnTi,
MoTi et VTi, leur comportement tribologique sera influencé par la fraction de phases
intermétalliques mais aussi par leur nature. On a alors accés a un domaine de propriétés
particulierement vaste, mais il sera difficile d’identifier la contribution de chaque phase. Dans la
deuxieme catégorie, seule la phase o est présente, elle se compose des familles MnV, MoMn et
MoV. Pour ces familles, le comportement tribologique sera uniquement fonction de la fraction de
phase ©. Ainsi, il y aura moins de paramétres en mesure d’influencer la réponse de ces alliages, ce
qui rendra leur étude éventuellement plus simple. Cependant, cela restreint également le domaine
de propriétés de ces familles. De cette fagon, choisir une famille parmi ces deux groupes permettra
d’étudier deux stratégies de durcissement.

3.3. Elaboration des six familles de composition retenues

3.3.1. Caractérisation microstructurale

Les premiéres poudres élémentaires recues au début de cette these présentaient une mauvaise
coulabilité qui ne permettait pas de les utiliser a I'aide du procédé de projection laser. Pour pallier
cela, les six familles d’alliage ont été élaborées par fusion en creuset en attendant la livraison de
poudres adaptées a la machine DLD. Deux compositions ont été réalisées par famille, une
composition diluée (CrFeNi)ooM1sM25 et une composition concentrée correspondant a I'alliage
équimolaire (CrFeNi)sgM1,0M2,0, soit en tout 12 fusions. Elles représentent les extrémités du
domaine de composition étudié et doivent permettre d’estimer les microstructures, voire les
propriétés des alliages a I'intérieur de ce domaine au regard des calculs CALPHAD (Tableau 11).

Les échantillons obtenus ont une forme sphérique avec une couche de poudre infondue mais frittée
sur la partie inférieure lors de I'élaboration (Figure 45), les conditions de fabrication sont décrites
(section 2.2.2). La vitesse de refroidissement est supposée étre comprise entre 1 et 10 K.s™. Cela
s’explique par le creuset en alumine ainsi que par la présence de la couche de poudre métallique qui
est relativement isolante comparés au cuivre métallique composant certains creusets par exemple.
Excepté a I'extréme surface, le refroidissement de ces échantillons est ainsi relativement homogeéne.
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Figure 45 : Echantillon élaboré par fusion laser en creuset, a) vue de dessus, b) vue de coté

Globalement, la microstructure de toutes les compositions est relativement homogene (Figure 46 et
Figure 47) dans I'ensemble de I’échantillon. On peut néanmoins relever une quantité importante de
pollution de type oxyde ou nitrure (en contraste sombre sur les clichés BSE). Les éléments comme le
titane, le vanadium et le manganése sont particulierement sensibles a I'oxydation. Des porosités et
des fissures sont également présentes, en particulier pour les compositions concentrées (Figure 46 et
Figure 47). Cela s’explique par leur dureté importante qui entraine une baisse de ténacité et
sensibilise ces compositions aux chocs thermiques et aux contraintes lors du refroidissement. Il est
possible de noter que les compositions concentrées contenant du titane sont celles qui possédent le
plus grand nombre de phases Figure 46.a et Figure 47.g, e) comme cela est prévu par les calculs
CALPHAD, alors que les alliages dilués possedent tous une matrice sombre qui compose une part
importante de I'échantillon. Ces échantillons ont des duretés comprises entre 180 Hv et 500 Hv et la
phase FCC est calculée comme présente pour toute ces compositions (Tableau 11). Cette phase est la
moins dure parmi toutes les phases calculées et pourrait alors composer la matrice des compositions
diluées expliquant ainsi leur faible dureté. Différentes morphologies de solidification sont observées
sur ces échantillons : dendritique (Figure 46.e, f et Figure 47.a, b, d, e) ou équiaxe (Figure 46.3, b, ¢, d
et Figure 47. ¢, f). Aucune corrélation entre la composition chimique et les modes de solidification n’a
pu étre identifiée.
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Figure 46 : Clichés MEB BSE a) (CrFeNi)goMn 5oTisg b) (CrFeNi)gyMnsTis, ¢) (CrFeNi)soMn oV, d) (CrFeNi)goMnsVs, e)
(CrFeNi)6gM02gMn20, f) (CrFeNi)goM05Mn5
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Figure 47 : Clichés MEB BSE a) (CrFeNi)ggMOZUTizg, b) (CrFeNi)ggM05Ti5,Ci) (CrFeNi)ggMOZOVZO, d) (CrFeNi)90M05V5,
e)(CrFeNi)soTizV 20 f) (CrFeNi)ooTisVs

En observant le clichés des compositions (CrFeNi)gMnygTizg, (CrFeNi)sgMoyoTizg et (CrFeNi)sTizgVao
(Figure 46.a et Figure 47.a, e), le contraste chimique est trés marqué dans chacune de ces
compositions. Elles semblent alors composées d’au moins 3 phases distinctes. Pour les compositions
(CrFeNi)goMo,,Mny, et (CrFeNi)soMo,0V5o (Figure 46 .e et Figure 47.i), ce contraste est aussi présent
mais seules deux phases sont facilement identifiées. Concernant la composition (CrFeNi)gMn,oVag
(Figure 46.c), elle est particulierement homogeéne chimiquement et semble composée d’une unique
phase.

A propos des échantillons dilués, il semble que les compositions (CrFeNi)ssMosMns, (CrFeNi)soMosTis,
(CrFeNi)ooMosVs et (CrFeNi)qoTisVs (Figure 46.f et Figure 47.b, c, f) présentent un contraste chimique
important que I'on peut voir sur les clichés BSE (Figure 46 et Figure 47). On peut alors supposer la
présence de deux phases différentes, a linverse des compositions (CrFeNi)ooMnsTis et
(CrFeNi)eoMnsVs (Figure 46.b, d), qui sont relativement homogénes chimiquement et ou une seule
phase semble visible. A ce niveau de comparaison, les calculs CALPHAD (Tableau 11) sont en accord
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avec les observations expérimentales. On observe un nombre de phases globalement similaire et les
microstructures obtenues, brutes de solidification, impliquent des différences potentielles avec les
calculs réalisés a I'équilibre thermodynamique. Des études plus poussées sont nécessaires afin
d’effectuer une comparaison plus fine entre la simulation et les observations expérimentales.

Les conditions de solidification de ce procédé sont forcément différentes de celle du DLD.
Cependant, la présence de poudre non fondue autour de I'échantillon ainsi que le creuset en alumine
réduisent la diffusion thermique, donc la vitesse de refroidissement, et rendent les microstructures
entre le bord et le centre de I'’échantillon plus homogénes ce qui permet une étude éventuellement
simplifiée de ces échantillons.

3.3.2. Dureté des alliages

Dans un premier temps, le critére simple utilisé pour estimer le comportement d’un alliage sera sa
dureté. Le Stellite possede une dureté comprise entre 450 et 500Hv [161]. De plus, les nuances
commerciales de substitution au Stellite présentées dans la section 1.2.2 possédent des duretés
allant de 450 a 750Hv. En étendant cette fourchette de dureté a des valeurs allant de 400 a 800Hyv,
on obtient un premier critere de sélection des alliages. La présence et la longueur d’éventuelles
fissures sont des indications de la fragilité d’un alliage, ce critére plus empirique a également été pris
en compte afin de sélectionner deux familles. La dureté moyenne des alliages est présentée sur la
Figure 48. Les éléments ajoutés a la base ternaire permettent d’atteindre des niveaux de dureté tres
importants (supérieurs a 850Hv pour certains). Les alliages concentrés possédent les duretés les plus
importantes, entre 600 et 890HV. Certaines compositions diluées comme le MnsTis, MnsVs et le
MosMns sont peu renforcées, alors que d’autres comme MosTis et MosVs possedent déja une dureté
supérieure a 340HV, en particulier I'alliage (CrFeNi)soMosTis aux alentours de 500Hv. Il est alors
possible d’obtenir des alliages pour lesquels la plupart des compositions possibles permettent
d’obtenir des ACC avec une dureté correspondant aux valeurs recherchées. L’alliage équimolaire
CrFeNiMoMn ne présente pas une plage de dureté suffisamment étendue et les alliages CrFeNiMoTi
et CrFeNiMoV possedent les domaines de composition qui semblent les plus prometteurs. En effet,
I’ensemble du domaine de composition de I'alliage CrFeNiMoTi et une grande partie du domaine de
I'alliage CrFeNiMoV sont situés dans la zone ciblée, ce qui permet d’étudier I'influence de la
composition sur leur comportement en tribologie sur la quasi-totalité du domaine de composition
sélectionné.
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Figure 48 : Dureté Hv;, des alliages de type (CrFeNi)00.2,M1,M2, élaborés par fusion en creuset. La barre d’erreur représente
I"écart-type standard

Les essais de dureté engendrent la formation de fissures aux angles des empreintes Vickers dans la
plupart des compositions équimolaires (Figure 49). Seule la composition (CrFeNi)MoMn, de plus
faible dureté que les autres CCA, avec environ 620 Hv, ne montre pas de fissure. Les compositions
(CrFeNi)MoTi et (CrFeNi)TiV ont développé les fissures les plus courtes avec des valeurs de dureté
d’environ 835Hv. En revanche, les compositions (CrFeNi)MnTi et (CrFeNi)MoV qui présentent des
valeurs de dureté similaires ou plus faibles possedent des fissures plus longues démontrant une
ténacité plus faible. La composition (CrFeNi)MoV, avec un niveau de dureté plus élevé, est plus
fragile avec des fissures plus longues. Il faut aussi mettre en regard ces observations avec I'état de
surface des échantillons. En effet, certains d’entre eux comme les compositions (CrFeNi)MnV et
(CrFeNi)MoV présentent des porosités visibles (Figure 49.b, e) qui peuvent faciliter la propagation de
fissures et augmenter la dispersion des résultats. Ainsi, les compositions (CrFeNi)MoMn,
(CrFeNi)MoTi et (CrFeNi)TiV peuvent étre considérées comme celles avec la ténacité la plus élevée
parmi les compositions concentrées.

Un autre critere est la compatibilité avec le procédé de DLD. Les éléments d’ajout seront projetés
sous forme de poudres pures, il est donc préférable d’éviter les éléments trop sensibles a I’oxydation.
De plus, avec une température d’ébullition de 2334 K, le manganése est susceptible de s’évaporer
pendant le procédé d’élaboration (projection laser, four a arc, fusion par creuset), entrainant des
échantillons appauvris en manganese et une porosité accrue. Aussi, bien qu’il soit possible qu’un
alliage contenant du manganése puisse disposer d’un meilleur comportement tribologique, il a été
choisi d’exclure cet élément. Parmi les alliages restants, les deux nuances qui seront étudiées en
détail sont MoV et MoTi. Elles appartiennent aux deux catégories d’alliages introduites plus haut et
ont les domaines de dureté les plus intéressants. De plus, ce choix a été orienté par les calculs
CALPHAD (section 3.2.2), il a été choisi de sélectionner une composition parmi les alliages possédant
un nombre important de phases participant a la dureté (MnTi, MoTi et TiV) et une autre parmi les
compositions exclusivement durcies par la phase o (MoMn, MoV, MnV).
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Figure 49 : Empreinte de dureté des compositions concentrées, a) (CrFeNi)soMn,Tisg b) (CrFeNi)soMn oV, €)
(CrFeNi)EgMOZOang, d) (CrFeNi)EgMOZOTiZG, e) (CrFeNi)ggMOZOVZO etf) (CrFeNi)goTi20V20

Récapitulatif :

e Des alliages de type (CrFeNi)1g0xyM1,M2, ont été étudiés par simulation CALPHAD ;

e De nombreuses compositions parmi ces alliages possedent au moins une phase
intermétallique susceptible d’entrainer une dureté importante. Les familles (CrFeNi)MnTi,
(CrFeNi)MnV, (CrFeNi)TiV, (CrFeNi)MoTi, (CrFeNi)MoMn et (CrFeNi)MoV ont été retenues ;

e Deux compositions CrFeNi)goM1sM25 et (CrFeNi)egM1,0M2,, bornant le domaine de
composition de chaque famille ont été élaborées par fusion en creuset, soit 12 AC ;

o Elles possédent toutes des valeurs de dureté allant de 190Hv a 890HV. La dureté seule n’a
pas permis de sélectionner directement les alliages recherchés pour poursuivre I'étude. Il a
donc été nécessaire de se fier a la compatibilité de certains éléments avec les procédés de
mise en forme pour effectuer les derniers choix ;

e Parmi les différents alliages étudiés, les deux familles qui semblent montrer les potentialités
les plus importantes sont (CrFeNi)MoTi et (CrFeNi)MoV, du fait de leur valeur de dureté qui
permettent I'exploitation d’'un domaine de composition important.

3.4. Caractérisation fine des familles : (CrFeNi);g0.«.,M0xTi, et (CrFeNi);go.xy Mo,V
L’application visée étant I'obtention d’un revétement résistant au frottement, il est nécessaire de
s’intéresser aux microstructures obtenues a I'état brut de solidification. Dans un premier temps, la
microstructure des alliages (CrFeNi)ogMosTis, (CrFeNi)soMo,gTizg, (CrFeNi)sMosVs et (CrFeNi)goMo,oVag
sera étudiée et observée. Ensuite, plusieurs compositions seront réalisées par fusion en creuset afin
d’effectuer les premiers tests tribologiques, cela dans le but de sélectionner un seul alliage sur lequel
poursuivre I'étude. Pour disposer d’échantillons ayant des dimensions suffisantes pour effectuer les
tests tribologiques, c’est le procédé de fusion en creuset qui sera utilisé. En effet, comme le
présentera la section 3.4.2, les échantillons réalisés par four a arc ne possedent pas des
microstructures homogénes en fonction de la position dans la section de I’échantillon.
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3.4.1. Diagrammes de refroidissement calculés
L’étude des diagrammes de refroidissement des compositions concentrées et diluées des deux
familles sélectionnées permet de mieux comprendre la formation de la microstructure (Figure 50). Il
faut tout de méme noter que ces calculs sont réalisés a I'équilibre thermodynamique et que les
microstructures observées sont obtenues dans un état hors équilibre. Le diagramme de
refroidissement de la composition (CrFeNi)soMosTis (Figure 50.a) a déja été présenté dans la section
2.4.

Concernant la composition (CrFeNi)soMo,oTiy, la Figure 50.b indique qu’une phase BCC se forme en
premier lieu dans le liquide, suivie par la phase ¢ et la phase de Laves C14. Une fois I'alliage solidifié,
une seconde phase BCC se forme aux dépens de la premiére phase BCC et de la phase de Laves C14.
Enfin a 1000 K, une troisieme phase BCC devrait précipiter.

Dans le cas de la composition (CrFeNi)ssMosV5 (Figure 50.c), les phases FCC et BCC se forment en
premier avec un écart liquidus-solidus trés restreint, ce qui indique une possible transformation
eutectique. Ensuite, la phase BCC se transforme en phase ¢ au cours du refroidissement.

Enfin, a propos la composition (CrFeNi)ssMo,4V50 (Figure 50.d), une phase BCC devrait cristalliser dans
le liquide, suivie par une faible quantité de phase FCC a la fin de la solidification. Au cours du
refroidissement, la quantité de phase BCC diminue jusqu’a sa disparition au profit d’une phase o,
dont la fraction volumique vers 1000 K est d’environ 90%.
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Figure 50 : Diagrammes de refroidissement des compositions a) (CrFeNi)oyMosTis, b) (CrFeNi)soMo,Tizg, c) (CrFeNi)gyMosVs
et d) (CrFeNi)gs Mo,V calculés avec la base TCHEAL.

Comme cela a été présenté dans la section (3.3.1), les échantillons élaborés par fusion en creuset
présentent une quantité importante d’oxydes et de nitrures. Afin de limiter leur formation, les
quatre alliages (CrFeNi)goMosTis, (CrFeNi)soMoyoTisg, (CrFeNi)goMosVs et (CrFeNi)goMoyV,e, dont
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I’étude de la microstructure est détaillée ci-dessous, ont été élaborés au four a induction a partir de
grenaille ou de lingotins des éléments purs, puis mis en forme dans un four a arc (section 2.2.3).

Lors de son I"élaboration au four a induction, I'alliage (CrFeNi)ssMo0,0V,g s’est fissuré puis fracturé en
plusieurs morceaux, ce qui indiqgue une ténacité trés faible et une forte sensibilité aux chocs
thermiques lors du refroidissement, un comportement que l'on peut associer a la trés grande
fraction volumique de phase o, mise en évidence sur le diagramme de refroidissement. Il a
cependant été possible de refondre les morceaux sous la forme d’un petit lingot en utilisant le four a
arc (Figure 51).

Aprés la mise en forme et la découpe des échantillons, on peut distinguer trois zones sur la section
des alliages : la zone basse, en contact avec la sole en cuivre refroidie par une circulation d’eau, dont
la vitesse de refroidissement est la plus rapide, puis les zones centrale et supérieure qui possédent
des vitesses de refroidissement de moins en moins rapide. On s’attend donc a observer un gradient
de microstructures du bas vers le haut du lingot [162]. Afin de comparer les microstructures
observées aux calculs CALPHAD, il a été choisi de de privilégier les zones centrale ou supérieure, leur
refroidissement étant plus lent et donc moins éloigné de I'équilibre. Ainsi, des valeurs de dureté du
méme ordre de grandeur que celles des alliages réalisés par creuset ont été obtenues (voir Figure
58).

b) L [ Zode
-

N 7 A e T
_a | | ME basse

Figure 51 : Echantillon (CrFeNi)goMo,,V,o élaboré au four a induction et mis en forme au four a arc, a) échantillon massif, b)
section de I’échantillon. Indications de trois zones en fonction de la vitesse de refroidissement qui décroit du bas vers le haut.

3.4.2. Caractérisation microstructurale

3.4.2.1. Composition (CrFeNi)goMosTis

La solidification de cette composition est globulaire (Figure 52.a, b) voir pseudo dendritique (Figure
52.c). L’alliage se compose principalement de phases FCC et c. La phase NisTi est également présente
mais en faible quantité et il est difficile de I'identifier sur les clichés MEB-BSE, elle est seulement
visible sur la cartographie EBSD (Figure 52.e). La phase blanche sur les clichés MEB-BSE correspond a
la phase o et la matrice plus sombre représente la phase FCC. Des nodules de phase FCC sont
également visibles dans la phase . La phase NisTi se situe a l'interface des deux autres phases, il est
supposé se former lorsque la solubilité en titane diminue dans les deux autres phases, le titane
diffusant vers cette interface. La quantité de phase NisTi est beaucoup plus faible que celle obtenue
dans les compositions recuites a hautes températures (section 2.4.2). Ainsi, la vitesse de
refroidissement relativement rapide de ce procédé limite la diffusion du titane et donc la formation
de cette phase.

De plus, avec une vitesse de refroidissement plus rapide a la base de I'échantillon, la phase ¢ a une
morphologie pseudo dendritique, alors que dans les zones refroidies plus lentement, la morphologie
est globulaire. La taille ainsi que la morphologie des nodules de phases o sont également affectées
par la vitesse de refroidissement mais aucune corrélation n’a pu étre déterminée. Cette phase
apporte la dureté dans l'alliage, une variation de sa morphologie et de sa fraction ou de sa
composition permettraient de facilement influencer le comportement tribologique de I'alliage.
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Un léger contraste gris est présent dans la matrice FCC, cependant les analyses MEB-EDS ou EBSD ne
parviennent pas a identifier une autre phase potentielle. A I'interface entre la phase ¢ et la matrice
FCC, on observe un contraste chimique important, probablement causé par la diffusion des éléments
gammagenes hors de la phase o (Figure 52.d). Ces zones sont enrichies en titane et nickel, ce qui
confirme la présence de la phase Ni;Ti

Pour cette composition, on retrouve une nouvelle fois le molybdéne et le chrome dans la phase ©
(Figure 52.d, e). Le nickel, le chrome et le fer sont présents dans la matrice FCC. La phase NisTi
devient visible sur ces cartographies, ol I'on peut I'observer dans les zones enrichies en titane ou
bien appauvries en chrome et en molybdéne. Hormis dans la phase Ni;Ti, le fer est réparti de
maniere relativement homogene dans I'alliage.

d) Cr

e) V¥ FCC

& Sigma
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Figure 52 : a) Clichés MEB-BSE de la zone haute de la composition (CrFeNi)qoMosTis, b) cliché MEB-BSE de la zone centrale de
la composition (CrFeNi)syMosTis, c) cliché MEB-BSE de la zone basse de la composition (CrFeNi)qoMosTis, d) cartographie EDS
de la zone centrale de la composition (CrFeNi)qyMosTis, e) Diffractogramme X de la composition (CrFeNi)o,MosTis et
cartographie EBSD de la zone centrale de la composition (CrFeNi)gyMosTis

On observe aussi un fort contraste sur les clichés MEB-BSE (Figure 52.b) entre différentes zones de la
phase FCC. Cela n’est pas d{ a un contraste chimique mais a une différence d’orientation des grains.
La phase FCC est composée de grains pouvant étre tres étendus. Certains mesurent en effet plusieurs
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centaines de micrometres (Figure 53), a I'exception toutefois des grains de phase FCC qui sont
présents dans la phase o et dont le diamétre moyen est bien plus faible (Figure 53).

Figure 53 : Cartographie EBSD montrant en différentes couleurs les orientations des grains pour la composition
(CrFeNi)goMosTis, les zones noires correspondent aux phases o et NisTi

3.4.2.2. Composition (CrFeNi)soMo2oTizg

Pour cette composition, il est possible de voir trois morphologies différentes en fonction de la zone
d’observation (Figure 54.a, b, ). Il y a un trés fort contraste chimique visible sur les clichés MEB-BSE.
Cependant, il n’a pas été possible d’identifier avec certitude toutes les phases présentes dans cette
composition. En effet, sur le diffractogramme X et la cartographie EBSD (Figure 54.e), il est possible
d’identifier clairement une phase BCC et une phase hexagonale C14. La phase o calculée par
simulation CALPHAD n’a pas été identifiée en EBSD et certains pics sont absents du diffractogramme
X. Il en est de méme pour la phase Ni;Ti, méme si cette derniére n’est pas calculée par la simulation
CALPHAD et est absente de la cartographie EBSD, certains pics sont observés sur le diffractogramme
X. Sur la Figure 54.d, on peut observer une zone particulierement enrichie en nickel et en titane. Des
pointés EDS ont été réalisés sur cette phase, indiquant une quantité de titane et de nickel semblable
a celle de la phase NisTi. Ainsi, la présence de ces phases est seulement une hypothése. Il convient
également de noter qu’il reste encore des pics non indexés sur le diffractogramme X, ce qui indique
la présence potentielle d’'une autre phase ou alors de phases avec des structures différentes que les
deux dernieres évoquées ci-dessus. Pour la suite de cette section, les phases ¢ et NisTi seront
mentionnées pour faciliter le discours, mais il faut garder a I'esprit que leur présence reste
hypothétique.
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Figure 54 : a) Clichés MEB-BSE de la zone haute de la composition (CrFeNi)s,Mo,Ti,g b) cliché MEB-BSE de la zone centrale
de la composition (CrFeNi)soMo,Tizg ¢) cliché MEB-BSE de la zone basse de la composition (CrFeNi)soMo,,Tisg, d)
cartographie EDS de la zone haute de la composition (CrFeNi)soMo,Tiyg e) Diffractogramme X de la composition

(CrFeNi)soMo,oTiyg et cartographie EBSD de la zone haute de la composition (CrFeNi)goMo,Tiyg

Ainsi, les deux phases les plus claires composent les dendrites et les deux phases plus sombres la
région interdendritique (Figure 55). La phase BCC est la premiére a se former et est située au centre
des dendrites, suivi par la phase ¢ qui germe préférentiellement autour des dendrites BCC et
conserve une géométrie similaire. Dans un second temps, la phase C14 Laves proeutectique se forme
dans la zone interdendritique, suivi par une transformation eutectique dans laquelle on peut
retrouver la phase NisTi. On observe des changements importants de morphologie entre les
différentes zones observées.
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Figure 55 : Cliché MEB-EBSD de la zone haute de la composition (CrFeNi)s,Mo,,Tiy, les phases identifiées avec un point
d’interrogation sont hypothétiques

Dans la zone haute, on observe 4 voire 5 phases (Figure 54.a et Figure 55). Les phases BCC et &
composent les dendrites, puis on trouve dans la région interdendritique la phase globulaire C14 de
Laves et deux autres phases eutectiques tres fines (diamétre inférieur a 500nm), dont la phase Ni;Ti.

Concernant les dendrites de la zone centrale (Figure 54.b), la phase BCC a un aspect « granulaire »,
elle semble formée de petits grains. La phase o quant a elle est composée de nombreux grains
colonnaires. Par ailleurs, la fraction de phases eutectiques située dans la région interdendritique
diminue de maniéere importante, cette région étant principalement composée de la phase C14 Laves.
Enfin dans la zone basse (Figure 54.c), les phases dendritiques sont les mémes que pour la zone
centrale, mais la région interdendritique est uniguement composée de la phase globulaire (C14).

On peut noter l'influence de la vitesse de refroidissement sur la taille des dendrites. La zone basse,
qui est la plus proche de la sole en cuivre, posséde les dendrites les plus fines et les plus rapprochées.
Elle influence également la fraction de phases eutectiques : lorsque la vitesse de refroidissement
augmente, leur quantité diminue jusqu’a empécher leur formation en bas de I'échantillon.

Une tres forte ségrégation chimique est observée entre les différentes phases de I'alliage (Figure
54.d) : la phase BCC est particulierement enrichie en molybdéne et chrome ;la phase o I'est en
chrome, fer et molybdene ;la phase C14 en chrome, fer, nickel et titane; la phase NisTi enfin,
possede une forte concentration en nickel et titane. Ainsi, les premieres phases a se former sont
riches en molybdéne et en chrome alors que les derniéres phases sont enrichies en nickel et titane.
Le fer quant a lui, est absent de la premiére et derniére phase.

Cependant ces différences de morphologie et de phase ne semblent pas avoir un effet
particulierement important sur la dureté du matériau. En effet I’écart type standard est comparable
a celui des autres alliages testés. L’'ensemble des phases observées explique le haut niveau de dureté
de I'alliage, les phases ¢ [163] et C14 de Laves [164] étant connues pour leur forte dureté. Toutefois,
au regard du grand nombre de phases disposant de morphologies différentes, il semble difficile de
corréler la microstructure avec la dureté et a fortiori, avec le comportement tribologique de I'alliage.
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3.4.2.3. Composition (CrFeNi)goMosVs

Une fois encore, la microstructure de cette composition présente une morphologie dendritique. On
observe deux phases avec un contraste important sur les clichés MEB-BSE (Figure 56.a, b, c) : des
dendrites sombres et des zones interdendrites claires. Peu de changements sont constatés avec une
modification de la vitesse de refroidissement. Apres analyses DRX et EBSD, la phase claire
interdendritique est constituée de phase o et les dendrites de phase FCC (Figure 56.e). Cette
microstructure est semblable a celle de l'alliage (CrFeNi)oyMosTis. Les dendrites FCC possedent
également un contraste trés fin qui la encore, est non identifié en MEB-EDS et en MEB-EBSD. On peut
également observer un contraste chimique substantiel au niveau de 'interface entre les deux zones
sur les cartographies EDS (Figure 56.d), celui-ci provient des éléments alphagénes qui diffusent vers
la phase c.

Pour cet alliage, la dureté provient essentiellement de la fraction de phase ¢ et de sa morphologie.
Une variation de la vitesse de refroidissement ou de la composition permettra de modifier la
guantité de phase o et ainsi, la dureté. Il est possible d’observer une forte ségrégation chimique
entre la phase o et la matrice FCC. On trouve une nouvelle fois la phase & enrichie en molybdéne, en
chrome et légérement en vanadium. La phase FCC quant a elle, est enrichie en nickel et plus
légerement, en fer.
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Figure 56 : a) Clichés MEB-BSE de la zone haute de la composition (CrFeNi)qs,MosVs mise en forme au four a arc, b) cliché
MEB-BSE de la zone centrale de la composition (CrFeNi)qssMosVs, c) cliché MEB-BSE de la zone basse de la composition
(CrFeNi)gyMosVs, d) cartographie EDS de la zone centrale de la composition (CrFeNi)qoyMosVs, e) Diffractogramme X de la
composition (CrFeNi)qoMosVs et cartographie EBSD de la zone centrale de la composition (CrFeNi)gyMosVs

3.4.2.4. Composition (CrFeNi)soMo 0V

Contrairement aux autres alliages étudiés jusqu’a présent, cette composition est beaucoup plus
homogéne chimiquement. En effet, la différence de contraste chimique est beaucoup plus faible sur
les clichés MEB-BSE (Figure 57.a, b, c). L’alliage posséde une microstructure dendritique composée
de deux phases en zone centrale et haute, ainsi qu’une microstructure équiaxe qui semble-t-il,
correspond a une seule phase en zone basse. Une différence de contraste chimique particulierement
faible est observable dans cette zone. Aprés analyse du diffractogramme X, I'alliage est composé,
dans les zones intermédiaire et haute, de phase BCC et de phase o, la présence de ces phases est
confirmée par les cartographie EBSD (Figure 57.e). Les dendrites sont constituées de la phase BCC et
la matrice de phase o. Dans la zone basse, I'alliage contient uniquement de la phase o. Il est
également possible d’observer les grains de la phase o directement sur les clichés MEB-BSE,
notamment dans la zone basse (Figure 57.c). Ainsi, plus la vitesse de refroidissement est importante,
moins la phase BCC se forme. Pour cette composition, un refroidissement rapide favorise la
formation d’une phase o équiaxe.
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Figure 57 : a) Clichés MEB-BSE de la zone haute de la composition (CrFeNi)sMo,,V50 b) cliché MEB-BSE de la zone centrale
de la composition (CrFeNi)goMo,V4q, c) cliché MEB-BSE de la zone basse de la composition (CrFeNi)soMo,oV5, d)
cartographie EDS de la zone haute de la composition (CrFeNi)soMo,V50, €) diffractogramme X de la composition

(CrFeNi)goMo,0V, et cartographie EBSD de la zone haute de la composition (CrFeNi)goMo,0V 50

La phase o est principalement responsable de la forte dureté de I'alliage. Cependant, il est aussi
possible d’observer des fissures sur cet alliage mettant en évidence la fragilité notable de cette
phase. De plus, malgré une dureté similaire, aucune fissure n’a été observée dans la composition
(CrFeNi)goMo,gTiy. L'éclatement du lingot obtenu au cours du refroidissement a la fin de
I’élaboration au four a induction confirme la fragilité plus importante de la nuance (CrFeNi)gMo050V 0.

Dans cette composition, les dendrites sont encore particulierement riches en molybdene, ainsi qu’en
chrome (Figure 57.d). Toutefois celles-ci sont composées de phases BCC. La matrice o est enrichie en
nickel, fer et chrome. Le vanadium est réparti de maniére homogene dans I'alliage.

Parmi ces quatre compositions, on retrouve des observations communes. La premiére phase qui se
forme est riche en éléments réfractaires comme le molybdéne et le chrome, et cela, qu’il s’agisse
d’une phase ¢ ou d’une phase BCC. Le fer et le vanadium se répartissent en général de maniere
globalement homogéne. Comme les calculs CALPHAD le prévoient, la composition (CrFeNi)gsMo,Tisg
posséde une microstructure particulierement complexe, tandis que la microstructure de la famille
d’alliages (CrFeNi)MoV s’avere beaucoup plus simple, au méme titre que celle de la composition
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(CrFeNi)oyMosTis. Pour ces compositions, la microstructure observée correspond globalement aux
calculs réalisés a I’équilibre thermodynamique (Figure 50). Des écarts sont possibles comme par
exemple I'absence de phase FCC pour la composition (CrFeNi)soMo,V,o. Cependant, il n’a pas été
possible d’identifier la totalité des phases avec certitude pour la composition (CrFeNi)soMo,gTiy. La
dureté de toutes ces compositions provient essentiellement de la présence de la phase . Les phases
de types C14 de Laves, BCC et NisTi étant également en mesure de contribuer a la dureté. Il est
néanmoins impossible de déterminer quelle nuance posséde le meilleur comportement en se
fondant uniquement sur I'étude de la microstructure. Des essais de tribologie sont donc nécessaires
pour sélectionner une des familles d’alliage.

3.5. Essais de tribologie sur les nuances élaborées en creuset

3.5.1. Choix des nuances

Hormis la sensibilité plus forte de la composition (CrFeNi)ssMo0,,V4o a la fissuration, il est impossible
de déterminer la famille d’alliages susceptible de posséder le meilleur comportement en frottement
en effectuant uniquement des analyses microstructurales. Il convient donc de s’intéresser au
comportement tribologique de ces compositions. De plus, il est indispensable d’utiliser le procédé de
fusion en creuset. En effet, le four a arc ne permet pas d’obtenir des échantillons dotés de surfaces
suffisamment grandes pour effectuer les essais. De surcroit, recourir au four a arc entraine
I’obtention de microstructures trés hétérogénes au sein de I’échantillon (section 3.4.2). A 'inverse, le
procédé de la fusion laser en creuset favorise une meilleure homogénéité de la microstructure
(section 3.3.1) grace a la couche de poudre et au creuset qui harmonise le refroidissement de
I’échantillon.

Afin de déterminer le comportement de ces deux familles en tribologie, plusieurs compositions ont
été réalisées en se fondant sur les calculs CALPHAD. Pour étudier le domaine plus complexe de la
famille CrFeNiMoTi, cing compositions ont été élaborées (Tableau 12) :

e (CrFeNi)oyMosTis avec une microstructure principalement composée des phases FCC et
o, ainsi qu’une faible quantité de phase NisTi;

(CrFeNi)goMo4,Tiyg avec les phases o, C14 de Laves et NisTi;

(CrFeNi)gyMosTiys constituée d’un mélange des phases o, C14 de Laves et NisTi avec une
faible quantité de phases BCC ;

(CrFeNi)gyMoysTis avec une fraction importante de phase o ainsi que les phases FCC et NisTi ;
(CrFeNi)goMo,0Tio composée d’'un mélange de phases o, C14 de Laves, NisTi et BCC.

Dans la méme logique, trois compositions ont été réalisées avec la famille CrFeNiMoV (Tableau 12) :

(CrFeNi)goMosVs présentant une microstructure FCC+ o ;

(CrFeNi);sMosV, avec un microstructure FCC+ BCC+ G ;

(CrFeNi)esMo45V,o composée des phases BCC+ G ;

I'alliage (CrFeNi)soMo,0V,0 N'a pas été testé a cause de la présence de fissures observées lors
des analyses MEB sur I'échantillon mis en forme au four a arc (section 3.4.2.4). Il a été
supposé qu’une diminution de la quantité de molybdéne devrait permettre d’augmenter la
ténacité de I'alliage en diminuant le pourcentage de phase .
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Composition

Phases présentes

(CrFeNi)g,Mo.Ti.

o, Ni3Ti, FCC

(CrFeNi)ooMo,,Tiy,

o, C14, Ni3Ti

(CrFeNi)goMo.Ti,c

BCC, C14, &, Ni3Ti

(CrFeNi)goMo4:Tic

o, FCC, Ni3Ti

(CrFeNi),,Mo,,Ti,,

BCC, C14, o, Ni3Ti

(CrFeNi)qMo:-V-

FCC, o

(CrFeNi)scMo,:V,,

BCC, FCC, &

(CrFeNi)soMo,0Vs5q

BCC,FCC, o

Tableau 12 : Phases calculées par Thermocalc entre 2273 K et 873 K en utilisant la base de données TCHEA1 pour les
compositions qui seront fabriquées par fusion en creuset

Ces différents alliages permettent d’étudier globalement le comportement tribologique de ces deux
familles. Les différentes compositions choisies engendrent, par ailleurs, des microstructures
différentes dans le domaine étudié. Bien que le procédé de fusion par creuset ne permette pas de
fabriquer des revétements, il est tout de méme possible d’effectuer une étude comparative entre ces
différentes nuances, ainsi que de confronter leur comportement avec le Stellite®. Ainsi, les
compositions dont le comportement est proche de cette référence seront celles susceptibles de
posséder le meilleur potentiel pour remplacer les alliages base cobalt.

A ce stade de I'étude, le procédé de projection laser n’était pas encore totalement fonctionnel. Aussi,
ces huit alliages ont été réalisés par fusion en creuset. Ce choix est d’autant plus pertinent que ce
procédé utilise la méme matiére premiére que celui de projection laser. Il a été nécessaire de
produire des échantillons avec des tailles plus importantes que ceux réalisés dans la section 3.3. En
effet, une surface circulaire de diamétre minimum de 20mm était nécessaire pour effectuer les essais
de tribologie pion disque. On a donc choisi d’élaborer ces échantillons en augmentant le temps
durant lequel la puissance laser était utilisée, a savoir avec les paramétres P = 2kW et t = 20s. Ce
changement de conditions opératoires a entrainé des différences de cinétique de refroidissement, et
par conséquent, des modifications de la morphologie des microstructures. Il est méme possible
d’influencer la nature des phases comme cela a été présenté dans la section (section 3.4.2.).

3.5.2. Dureté
Les mesures de dureté permettent d’estimer l'influence de la vitesse de refroidissement sur ces
alliages. Ainsi, les alliages (CrFeNi)ogMosTis, (CrFeNi)soMoyTiy et (CrFeNi)soMosVs possédent des
duretés plus faibles lors de cette seconde élaboration en creuset (3.3.2). La vitesse de
refroidissement est supposée plus lente avec un maintien plus long de la puissance laser. Cette
différence provient aussi de I'augmentation de la taille des échantillons, qui provoque une cinétique
de refroidissement plus lente en particulier au centre de I’échantillon.

Les échantillons présentant des valeurs de dureté importantes possedent également un écart type
standard plus fort que ceux des échantillons précédents. Cela est d( a la présence de nombreuses
porosités et de fissures qui sont en partie causées par les nouveaux parameétres utilisés afin
d’augmenter la taille des échantillons.
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On observe un palier de dureté pour les échantillons contenant du molybdéne et du titane. En effet,
la dureté n’augmente plus de maniere significative entre les alliages possédant un taux de
molybdéne et de titane Xyo.1i égal a 20%at et 'alliage équimolaire avec Xyo.ri €gal a 40%at. On
obtient des valeurs de dureté similaires pour ces quatre alliages, méme si les phases présentes sont
différentes selon les calculs CALPHAD. La dureté de I’alliage contenant du molybdéne et du vanadium
est plus importante lorsque le taux de ces deux éléments augmente. Cette tendance n’est pas
totalement vérifiée puisque les valeurs de dureté de seulement trois alliages ont été comparées.

Les mesures de dureté Vickers des quatre alliages ont été effectuées dans la zone centrale. La Figure
58 montre que les valeurs obtenues suivent la méme tendance que celles des alliages élaborés par
fusion laser en creuset. Cependant, les valeurs de dureté des alliages mis en forme au four a arc
restent légérement plus importantes, la vitesse de refroidissement étant plus rapide que dans le
creuset céramique au contact de poudre métallique non fondue.
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Figure 58 : Dureté Hv,, des alliages (CrFeNi)soMoTisg (CrFeNi)soMosTis, (CrFeNi)soMo,0V 40 et (CrFeNi)gyMosVs élaborés par
fusion laser en creuset et par fusion en induction puis mise en forme au four a arc. La barre d’erreur représente I’écart-type
standard

3.5.3. Essais de tribologie pion-disque
Le comportement tribologique de ces alliages a été évalué lors de tests pion-disque et les coefficients
de frottements ainsi que les taux d’usure mesurés (Figure 60.a, b).

Les compositions qui possedent le coefficient de frottement le plus faible sont (CrFeNi)gMo045Tis,
(CrFeNi);sMosV4g (CrFeNi)ggMosTis, (CrFeNi)ggMo1oTiyg et (CrFeNi)soMo,oTiyg. Ce dernier est par ailleurs
particulierement stable en comparaison des autres alliages testés. Ces coefficients de frottement
sont d’environ 0,3 voire inférieurs, ce qui est tout fait acceptable pour une étude rapide sans
optimisation du procédé. Les compositions (CrFeNi)soMosTis, (CrFeNi)soMo,,Tiyg montrent, quant a
elles, une période de rodage sur une longueur de 40 metres avec une fluctuation du coefficient de
frottement. Pour la nuance (CrFeNi)gMoysTis, la distance de rodage est plus faible et d’environ 20
metres. Dans les mémes conditions opératoires, le coefficient de frottement du Stellite®, d’environ
0,2, reste plus faible mais avec un taux d’usure un peu plus important que ceux mesurés chez ces
nouveaux alliages, a I'exception de la composition (CrFeNi)goMosTi;s.

Les compositions (CrFeNi)ssMosVs et (CrFeNi)ssMo15V,0 possedent toutes un taux d’usure acceptable.
Cependant, leur coefficient de frottement d’environ 0,5 est bien trop élevé et présente des
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fluctuations particulierement importantes, potentiellement nuisibles pour les applications visées. De
plus, une période de rodage pour laquelle une fluctuation particulierement longue est observée
pendant les 40 premiers métres. A contrario, la nuance (CrFeNi)gMosTiys possede a la fois un
coefficient de frottement et un taux d’usure trés supérieurs a ceux du Stellite®.

D’une facon générale, le comportement tribologique des alliages de la famille (CrFeNi)MoTi, a
I'exception de la nuance (CrFeNi)gMosTis, posséde globalement un meilleur comportement
tribologique que ceux de la famille (CrFeNi)MoV. Cependant, certaines compositions n’ont pas pu
étre testées convenablement. En effet certaines nuances n’ont pas pu étre obtenues sans un nombre
important de fissures et de pores. Ces défauts, a |'origine de perturbations lors des essais de
tribologie, peuvent influencer les résultats, au point de les rendre difficilement exploitables, a I'instar
des compositions (CrFeNi)sgMo4sTis et (CrFeNi);sMosV,, représentées en pointillés (Figure 60). On
observe en effet que les coefficients de frottement et les taux d’usure de ces alliages sont
anormalement bas. La dureté des alliages combinée a la présence de pores et de fissures (Figure 59),
entrainent une oscillation forte de la position de la bille en rubis, ce qui influence la force exercée sur
la bille lorsqu’elle entre en contact avec ces défauts. On constate alors un effet de « rebond » de la
bille sur la surface du revétement, ce qui peut entrainer un effort appligué moins important sur
I’échantillon. De plus, les débris d’usure sont évacués a l'intérieur de ces pores et de ces fissures et
ainsi, ne participent pas a l'usure, ce qui peut expliquer le faible coefficient de frottement et le taux
d’usure nul ou tres faible.

Figure 59 : Photo de I’échantillon (CrFeNi),sMosV,, apres I’essai tribologique
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Figure 60 : Résultats des essais pion-disque sur les échantillons fait en creuset : a) coefficient de frottement, b) taux d’usure.
Les courbes en pointillées représentent les échantillons pour lesquels I’état de surface rend les résultats discutables

3.5.4. Conclusions
La famille CrFeNiMoTi posseéde les microstructures les plus complexes et les plus variées que celles
de la famille CrFeNiMoV sur I'ensemble du domaine de composition étudié. Cette derniere est
particulierement homogéne, ce qui peut étre une caractéristique intéressante. Effectivement, le
comportement tribologique d’alliages durs avec une microstructure homogene composée
principalement d’une phase intermétallique n’a peu, voire pas été étudié en détails a notre
connaissance. Cependant, cette méme famille peut étre considérée comme la plus fragile du fait de
la présence de fissures aprés élaboration, visibles sur les clichés MEB. On peut également supposer
en se basant sur les résultats des tests préliminaires de tribologie, que les ACC contenant du
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vanadium possedent un coefficient de frottement plus élevé. La nature des phases présentes
évoluant peu en fonction de la composition (Tableau 11), il est donc raisonnable de penser qu’il sera
difficile de faire varier le comportement de ce type d’alliage. Cependant, il n’est en aucune maniere
possible d’assurer que la famille CrFeNiMoTi posséde un meilleur comportement tribologique. Par
ailleurs, le vanadium est le métal le plus onéreux parmi les éléments utilisés et figure parmi les
matieres premiéres dont I'approvisionnement est considéré critique par I'union européenne [165].
Ce dernier critere permet de sélectionner la famille d’alliages (CrFeNi)MoTi pour une étude plus
poussée de sa microstructure et de son comportement tribologique en fonction de sa composition
chimique.

Récapitulatif :

e Dans un premier temps les compositions (CrFeNi)eoMosTis, (CrFeNi)soMoyoTisg,
(CrFeNi)goMosVs et (CrFeNi)soMoyoV,o ont été élaborées par four a arc afin de limiter la
présence d’oxydes ;

e |l a été possible d’identifier les phases se formant dans ces alliages, principalement renforcés
par la présence d’une phase ¢ ;

e Dans un second temps, un nombre plus important de compositions a été réalisé par fusion
en creuset afin d’effectuer des essais pion disque ;

e Malgré quelques échantillons avec des états de surface perturbant les essais, il a été possible
de montrer que, globalement, les compositions testées de la famille (CrFeNi)MoTi possedent
un meilleur comportement tribologique que celui des compositions de la famille
(CrFeNi)MoV.

3.6. Revétements par co-projection de poudre en DLD
Il a été choisi d’étudier uniquement des revétements de type (CrFeNi)ioo.xyMOxTi, fabriqués par co-
projection de poudres. En se fondant sur les résultats des essais tribologiques précédents, plusieurs
compositions seront élaborées: (CrFeNi)soMosTis, (CrFeNi)gMo4gTiyg, (CrFeNi)gMossTis et
(CrFeNi)eoMo0yoTise. La composition (CrFeNi)sgMosTiis n'a pas été retenue car elle présentait un
coefficient de frottement et un taux d’usure trop élevés lors des essais tribologiques (section 3.5.3).

3.6.1. Réalisation : limites et méthodes

Bien que l‘objectif de cette étude ne soit pas |'optimisation des parameétres de dépot et que la
présence de défauts de type pores ou fissures n’influence pas les caractérisations métallurgiques, il a
été nécessaire d’effectuer des essais rapides de dépots afin d’estimer les paramétres permettant
I’obtention de revétements sains. La présence de fissures peut en effet impacter le coefficient de
frottement ou le taux d’'usure mesuré lors des essais de tribologie. Il est donc préférable d’obtenir
des dépobts avec une faible quantité de défauts afin d’étudier le plus fidelement possible leur
comportement tribologique. Les premiers criteres de caractérisation de ces dépo6ts sont d’ordre
visuel comme la présence de fissures. En effet, ces compositions possedent une forte dureté ce qui
implique une faible ductilité, une forte sensibilité au choc thermique et une faible résilience.

Par exemple, certaines compositions présentent des fissures pendant ou apres le dép6t, en fonction
de leur position, ces fissures peuvent influencer les résultats des essais tribologiques lorsque celles-ci
sont situées au niveau de la trace d’usure. Il est aussi possible d’observer des enlévements de
matiere lorsque ces fissures se propagent, dégradant ainsi I'intégrité de la pieéce déposée. Il est
parfois difficile d’obtenir une liaison métallique entre le substrat et I'’échantillon, ce qui rend de fait
impossible la réalisation de murs et de revétements (Figure 61).
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Figure 61 : a) Revétement avec probleme d’accroche sur le substrat, b) Décrochage d’un mur aprés fabrication

La formation d’une liaison métallurgique entre le substrat et le revétement dépend de la
microstructure de la composition déposée mais aussi du taux de dilution. Par exemple, la
composition (CrFeNi)goMosTis avec sa dureté relativement élevée ne présente pas de fissures au
niveau de l'interface ou dans le dépot. Cela s’explique en partie par la présence de sa matrice FCC qui
s’accommode bien avec celle du substrat austénitique en acier inoxydable 316L. Pour des
compositions plus riches en molybdéne et titane comme (CrFeNi)gMo,,Tiyg, le dépbt de mur peut se
révéler plus difficile. Cependant, ce genre de phénomene est moins marqué lors du dépét de
revétements.

Comme cela est expliqué dans la section 1.1.2.3, la co-projection de poudres ayant des températures
de fusion différentes peut engendrer la présence d’infondus. Dans notre cas, c’est le molybdéne avec
sa température de fusion de 2896 K qui compose principalement ces infondus. Les grains de
molybdéne non fondus sont particulierement visibles sur les clichés BSE-MEB (Figure 62). En effet le
numéro atomique du molybdéne étant supérieur a celui des autres éléments dans I'alliage, les
particules seront observables avec un contraste clair. Si I’énergie fournie n’est pas suffisante, de
nombreuses particules infondues sont observables. Afin d’obtenir une fusion de ces éléments, le plus
simple consiste a augmenter la puissance fournit par le laser. Il est également possible d’augmenter
le temps d’interaction laser/matiére afin d’apporter plus d’énergie, en diminuant la vitesse de
balayage. Il faut toutefois veiller a ne pas fournir une quantité d’énergie trop importante. En effet,
cela pourrait entrainer la vaporisation des autres éléments dotés de point de fusion plus bas et les
appauvrir, générant ainsi la présence de pores.

Les alliages (CrFeNi)oyMosTis, (CrFeNi)goMo4oTisy, et (CrFeNi)ggMo4sTis sont « fabricables » par
projection laser, ils peuvent présenter des fissures, cependant elles n’entrainent pas de
décrochement d’une partie ou de I'ensemble du mur. Concernant les dépbéts, il est pour l'instant
difficile d’estimer I'impact des défauts de type fissure et pore sans réaliser les tests de tribologie.

Cependant, la microstructure singulierement complexe, les teneurs élevées en molybdene et titane
et les nombreuses phases de la composition (CrFeNi)soMoyTiy limitent la formation d’une liaison
métallique suffisamment forte pour garantir I'accroche du revétement : En effet, un décrochement
de mur construit est observé pour cette composition méme en modifiant fortement les parameétres
du dépbt. Puisque la réalisation d’un dépdt sain n’est pas assurée, il a été choisi de ne pas poursuivre
I’étude sur cette composition. L’analyse du comportement en tribologie des échantillons élaborés en
DLD portera donc sur les trois compositions suivantes: (CrFeNi)soMosTis, (CrFeNi)gMoqoTiy, et
(CrFeNi)ggMo1sTis.
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Figure 62 : Cliché BSE-MEB d'un échantillon fait par DLD, présence d’infondus riches en molybdéne en blanc

Il faut aussi noter que les parameétres utilisés ne sont pas totalement optimisés pour effectuer des
dépots sains. En effet, I'objectif principal et de pouvoir fondre les grains de molybdene, ce qui
nécessite I'utilisation d’'une densité d’énergie particulierement importante. Cela va entrainer une
dilution relativement forte du substrat en 316L (Figure 63) sur une distance d’environ 1,3mm. Or,
cette dilution importante n’est généralement pas souhaitée dans le cas de dépots de revétements
plus ou moins épais [166]. En effet, elle entraine une homogénéisation de la composition chimique
qui, dans la plupart des cas, diminue les caractéristiques mécaniques du revétement telle que sa
dureté. Cela peut également impacter la qualité de la liaison entre le substrat et le revétement.
Cependant, cet effet est plus complexe a prévoir. En effet, une forte dilution peut tout aussi bien
faciliter la transition entre le substrat et le revétement en diminuant la dureté de ce dernier,
aboutissant ainsi a un gradient de dureté plus long avec le substrat.

Dilution dans le
substrat

Figure 63 : Cliché BSE-MEB de la zone fondue dans le substrat, présence de fissures et d’un décrochement du mur déposé

3.6.2. Caractérisation microstructurale
Dans cette section, les compositions (CrFeNi)syMosTis, (CrFeNi)gMo4oTiig (CrFeNi)sgMoysTis ont été
réalisées avec des parametres de projection permettant de limiter les infondus, mais ces parameétres
n’ont pas permis I'obtention de revétements sans fissures ou porosités. Néanmoins, il a été choisi de
privilégier la fusion du molybdene, et cela malgré la formation des fissures et des porosités. Notre
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objectif principal est en effet I'’étude métallurgique, une démarche réalisable en dépit de la présence
de porosités ou de fissures dans I'alliage. Il n’en reste pas moins que ces défauts peuvent perturber
les essais tribologiques. Leur prise en considération le cas échéant sera donc nécessaire.

3.6.2.1. Composition (CrFeNi)goMosTis

La microstructure de I'alliage (CrFeNi)soMosTis obtenu par DLD reste proche de celle du méme alliage
élaboré par fusion en creuset et étudiée a la section (3.4.2.1). Les mémes phases sont présentes
(Figure 64.a), seules les fractions de phases ainsi que les morphologies different. La phase o cristallise
avec une structure dendritique et la phase FCC compose I'espace interdendritique. La phase NisTi se
forme préférentiellement a I'interface entre les deux autres phases. Une fois encore, cette phase est
présente en quantité trop faible pour diffracter, la visualiser n’est donc possible qu’en EBSD. On peut
aussi observer la présence de nodules de phases FCC dans la phase 6 comme ceux décrits pour la
méme composition mise en forme au four a arc (3.4.2.1).

3.6.2.2. Composition (CrFeNi)goMo14Tizo

La nuance (CrFeNi)gMo4,Tig est composée des phases NisTi, C14 Laves, FCC et o (Figure 64.b). La
phase & proeutectique est la premiére a se former, suivie par une phase FCC proeutectique. Enfin,
une transformation eutectique prend place dans le liquide restant entre les phases Ni;Ti et C14
Laves. Par ailleurs, on observe une plus grande quantité de phase NisTi. La matrice de cette
composition semble composée de |'eutectique NisTi + C14 ainsi que de la phase FCC proeutectique.
L'augmentation simultanée de la quantité de molybdéne et de titane entraine la formation des
phases Ni;Ti et C14.

3.6.2.3. Composition (CrFeNi)goMo;5Tis
L’alliage (CrFeNi)gsMo5Tis est composé des phases ¢ et FCC (Figure 64.c). La microstructure de
I'alliage est dendritique avec des dendrites composées de phase o, la phase FCC se situe en région
interdendritique. Pour cet alliage, la phase o représente la matrice. L'augmentation de la quantité de
molybdéne fait augmenter la quantité de cette phase dans I’échantillon.

Ainsi, la dureté des compositions (CrFeNi)ssMosTis et (CrFeNi)gMo1sTis est essentiellement dictée par
la quantité de phase o, alors que dans le cas de la composition (CrFeNi)soMo4,Tiqo, la dureté et par
extension le comportement tribologique dépend aussi de la quantité des autres phases dures qui
sont présentes en proportion plus importante, a l'instar des phases NisTi et C14 de Laves.

Il est possible de distinguer une différence de contraste chimique dans la phase ¢ de toutes les
compositions, ce qui démontre que cette phase n’est pas chimiquement homogéne. Les zones les
plus riches en molybdéne sont les premiéres a se former car elles sont situées au centre de la phase
G.

Ces échantillons bruts de fabrication possédent des microstructures proches de celles des alliages
recuits (2.4). Il est tout de méme possible de mettre en lumiére des différences entre ces deux types
d’échantillon. Un recuit a des températures comprises entre 1173 K et 1273 K permet d’augmenter
sensiblement la quantité de phase Ni;Ti formée dans la nuance (CrFeNi)ssMosTis. Un refroidissement
rapide diminue ainsi la fraction de phase Ni;Ti dans I’échantillon. On observe un phénomene similaire
pour la composition (CrFeNi)gMo,5Tis: les phases NisTi et C14 ne sont pas observées sur I'état brut
de solidification apres I'élaboration en DLD. Dans tous les alliages avec 80%at de (CrFeNi), des
aiguilles de phases Ni;Ti ont précipité dans la phase ¢ apreés le recuit. Ces phases fines sont absentes
des échantillons bruts de solidification, la vitesse de refroidissement rapide du procédé limitant leur
formation. De plus, on observe la présence de phase FCC proeutectique dans la composition
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(CrFeNi)goMo4,Tiyg. Toutefois cette phase n’est pas observée a I'équilibre et n’est pas prévue par la
simulation CALPHAD.
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Figure 64 : Diffractogramme (gauche), Cliché MEB-BSE (centre) et cartographie EBSD (droite) des alliages élaborés par DLD
en co-projection de poudre. a) (CrFeNi)goMosTis b) (CrFeNi)goMo41Ti1g, et c) (CrFeNi)goMo;5Tis.

En comparant la composition (CrFeNi)soMosTis avec les autres, il possible de mieux comprendre
I'influence des éléments sur la microstructure. Ainsi, une augmentation du pourcentage de
molybdéene entraine une augmentation de la quantité de phase o. Cela modifie également la
morphologie de I'alliage, le faisant évoluer d’une morphologie globulaire ou pseudo dendritique a
une solidification dendritique. L’augmentation de la teneur en titane entraine une diminution de la
guantité de phase FCC au profit des phases C14 Laves et Ni;Ti. Les effets de ces deux éléments se
couplent trés bien comme on peut le constater pour la composition (CrFeNi)soMo4Tiyg: I'alliage
possede a la fois des phases riches en titane comme C14 Laves et Ni;Ti, la phase o riche en
molybdéne, et la phase FCC.

La présence de nodules de phases FCC dans la phase ¢ de la composition (CrFeNi)syMosTis (Figure
64.a) fabriquée par DLD et par four a arc s’explique par la baisse de la solubilité du nickel et du fer
dans la phase o. Ainsi la simulation CALPHAD prédit a I’équilibre thermodynamique une baisse de la
qguantité de nickel et de fer dans la phase ¢ et un enrichissement de la phase FCC en ces mémes
éléments (Figure 65). Cela se traduit par la formation de petits nodules FCC dans la phase & lors du
refroidissement. Ce phénomene n’est pas observé sur une fine bande de quelques micrométres
d’épaisseur a l'extérieur des grandes plages de phase o a cause de la diffusion des éléments
gammagenes directement dans la matrice FCC, qui limite la formation de phase FCC a cet endroit
dans la phase . Aussi, a partir d’'une certaine distance, la phase FCC ne peut se former que dans la
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phase o lors du refroidissement. Ce phénomeéne est également observé pour les recuits a 1173 K,
1273 K et 1373 K pour lesquels les hautes températures combinées a un temps de recuit long
permettent une diffusion de ces éléments sur I'ensemble de I'échantillon, supprimant ainsi la
formation de phase FCC dans la matrice c.
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Figure 65 : Calculs CALPHAD a I’équilibre thermodynamique avec la base TCHEA1 montrant I’évolution de la composition
des phases FCC et o en fonction de la température pour la composition (CrFeNi)s,MosTis

Ainsi, I’alliage (CrFeNi)osMosTis est le seul a comporter des nodules de phase FCC dans la phase o.
Cela ne se produit ni dans la composition (CrFeNi)syMo;sTis qui possede elle aussi une phase FCC, ni
pour la nuance (CrFeNi)gMo.oTiip avec une phase riche en titane. L’'augmentation de la fraction de
molybdéene renforce fortement la stabilité de la phase o, en particulier pour la composition
(CrFeNi)gyMo4sTis. De méme, 'augmentation de la teneur en titane va faire baisser la quantité de
nickel disponible dans I'alliage, le nickel étant piégé dans la phase Ni;Ti. La formation de phase de
Laves C14 quant a elle, vient minimiser la quantité de fer présente dans le reste de |'alliage. Lors de
I'ajout de molybdéne et de titane, on observe un phénomene couplé de stabilisation de la phase ¢ et
de déstabilisation de la phase FCC en formant des phases intermétalliques riches en éléments
gammagenes. Par conséquent, pour une faible fraction de molybdéne et de titane xyo.7;, la phase o
n’est plus suffisamment stable et la phase FCC précipite a l'intérieur de cette phase au cours du
refroidissement. Pour une fraction Xye.ri plus importante, a partir de Xy..1=20%at, la stabilité de la
phase ¢ augmente au détriment de la phase FCC qui n’est alors plus présente dans la phase .

3.6.3. Tests de tribologie sur des revétements fabriqués par DLD
Dans cette section, les tests tribologiques rotatifs (section 2.1.2.1) sont réalisés sur des échantillons
de type revétement, qui ont été élaborés par co-projection dans des conditions proches de celles des
revétements de Stellite® (2.2.1). Malgré des conditions de solidification différentes dues a la co-
projection, elles sont tout de méme représentatives de celles obtenues pour les pieces en usage dans
les centrales nucléaires. Le comportement en frottement des trois nuances (CrFeNi)oMosTis,
(CrFeNi)ggMo4,Tiyg et (CrFeNi)gsMo1sTis élaborées par DLD a ainsi été étudié (Figure 66).

Le comportement des trois nuances est similaire avec un coefficient de frottement moyen d’environ
0,4 aprés une période de rodage comprise entre 10 et 20m, mais supérieur a celui du Stellite® (Figure
66). Leur taux d’usure respectif reste cependant inférieur a celui du Stellite® avec des valeurs
comprises entre 1.10” et 3.10° mm>N"'m™ (Figure 66).
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Figure 66 : Résultats des essais tribologiques pour les compositions (CrFeNi)gyMosTis, (CrFeNi)goMoq1,Tizo et (CrFeNi)goMo5Tis
comparés avec une référence Stellite®, (gauche) coefficient de frottement (droite) taux d'usure

Afin de comprendre les mécanismes d’usure, une observation MEB de la trace de frottement a été
effectuée pour chacun des trois alliages. Pour ces trois ACC, I'usure est abrasive. On peut observer la
présence d’une couche d’oxyde en surface (Figure 67, Figure 68 et Figure 69), qui se forme malgré la
protection gazeuse réalisée avec un balayage continu d’argon. Cette protection est généralement
considérée comme efficace car ce phénoméne ne se produit pas sur d’autres revétements durs
testés dans des conditions similaires [167, 168]. Ainsi, ces ACC peuvent étre considérés comme
sensibles a I'oxydation : la présence d’oxygene résiduel dans I’enceinte de la machine couplée a
I’échauffement lors de I’essai tribologique, sont suffisants pour oxyder la surface des revétements. La
formation de cette couche d’oxyde semble protectrice et peut en partie expliquer le faible taux
d’usure et le coefficient de frottement relativement modeste [18].

La trace d’usure de la composition (CrFeNi)soMosTis présente, différentes morphologies d’usure en
fonction de la localisation. Ainsi, la couche d’oxyde ne se forme que sur une partie de la trace d’usure
(Figure 67). Elle est identifiée par le contraste sombre visible sur les clichés MEB-BSE. Une analyse
chimique en MEB-EDS a par ailleurs permis de confirmer la présence d’oxygene. Malheureusement,
la poire d’interaction étant trop importante, aucune mesure précise de la composition chimique de
cette fine couche n’a pu étre effectuée. De plus, elle présente des fissures perpendiculaires a la
surface de contact, ce qui démontre un caractére fragile, ainsi que des plissements. Il est également
possible d’observer des arrachements de matiére (Figure 67.c, d) au niveau de cette couche. De tres
fines particules métalliques en contraste blanc sur le cliché BSE sont aussi piégées dans la couche
d’oxyde (Figure 67.c). Elles possédent un contraste trés clair sur les clichés MEB-BSE, ce qui indique
gu’elles correspondent a des particules métalliques provenant du substrat qui ont été peu oxydées,
voire pas du tout. Une couche d’oxyde avec une morphologie différente est également observée
(Figure 67.e) : elle est moins lisse et présente un aspect rugueux.

Certaines zones de la trace comme le bord montrent une usure abrasive du revétement sans
formation de la couche d’oxyde (Figure 67.f) et ne présente aucune fissure. Cette usure est
particulierement visible grace aux sillons d’usure parallele a la direction de déplacement et met en
relief la microstructure de I'alliage ou seule la zone interdendritique semble s’abraser sur le bord et
le centre de la trace. Une partie de ces sillons est issue des débris d’oxydes ou des nitrures arrachés,
qui sont colorés en noir sur les clichés MEB-BSE, montrant qu’ils participent a I'usure du revétement.
Dans cette zone de la trace, la microstructure de l'alliage reste visible, ce qui indique une faible
modification de la surface, avec une usure préférentielle de la phase FCC la moins dure. Cette méme
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phase semble plus sensible a I'oxydation, son contraste chimique étant en effet plus sombre en
fonction de la zone observée.

Figure 67 : Clichés MEB de la trace d'usure de la nuance (CrFeNi)qMosTis élaborée par DLD, a) MEB-BSE et b) MEB-SE de la
trace d’usure, c) MEB-BSE de et d) MEB-SE de la couche d’oxyde. e) cliché MEB-BSE d’une couche d’oxyde avec une
morphologie différente, f) cliché MEB-BSE d’une région de la trace sans couche d’oxyde

Pour la composition (CrFeNi)ssMo4Tisg, les observations sont identiques et une couche d’oxyde est
aussi présente partiellement dans la trace d’usure (Figure 68.a, b). Elle présente un contraste plus
sombre que le reste de I'alliage sur les clichés MEB-BSE et la présence d’oxygéne est confirmée par
MEB-EDX. Elle possede également des « plissements » bien visibles. On observe des particules
d’usures métalliques, également piégées dans cette couche, avec un contraste clair sur les clichés
MEB-BSE. Il est également possible de noter la présence de fissures dans cette couche (Figure 68.c).
La couche d’oxyde a donc un effet similaire a celle la composition (CrFeNi)gsoMosTis : elle pieége des
particules d’usure et entraine une baisse de la surface de contact. On peut aussi noter la présence
d’une couche d’oxyde qui semble plus fine, avec un contraste moins sombre au centre de la trace
(Figure 68.b). Son comportement différe de la couche plus épaisse et aucune fissure ou arrachement
n’est observé. Dans le reste de la trace pour laquelle on observe le revétement sans couche d’oxyde,
il est possible de distinguer la microstructure grace au contraste chimique en cliché MEB-BSE (Figure
68.d). Des fissures se propageant dans l'alliage sont présentes dans cette zone et indiquent une
fragilité plus importante de cette composition. Elles sont perpendiculaires a la direction de
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frottement. Les sillons caractéristiques de |'usure abrasive sont particulierement visibles dans cette
zone, une partie de ces sillons est la encore originaire des nitrures formés au cours de I'élaboration.

Figure 68 : Clichés MEB de la trace d'usure de la nuance (CrFeNi)goMo,Ti;o€laborée par DLD, a) MEB-BSE et b) MEB-SE de la
trace d’usure. c) cliché MEB-BSE de la couche d’oxyde, d) cliché MEB-BSE d’une région de la trace sans couche d’oxyde

La trace d’'usure de la composition (CrFeNi)soMo,5Tis comporte elle aussi une couche d’oxyde qui
couvre partiellement sa surface (Figure 69.a, b). Une nouvelle fois, elle est, identifiée par son
contraste trés sombre en cliché MEB-BSE. La présence d’oxygéne y est confirmée par MEB-EDS. De
nombreuses fissures sont présentes sur cette couche d’oxyde, certaines sont perpendiculaires a la
direction du frottement (Figure 69.c, d). Les plissements sont également observés sur cette couche.
Ici encore, il est possible d’identifier une couche d’oxyde avec une morphologie différente (Figure
69.e). Cette couche est similaire a celle observée dans la trace de la composition (CrFeNi)ggMosTis. La-
encore, il est difficile de déterminer si cette couche se forme a I'aide d’un autre mécanisme, ou bien
s’il s’agit d’une forme transitoire de la couche lisse. Dans le reste de la trace, on peut aussi distinguer
la microstructure de I'alliage sur les clichés MEB-BSE, tout comme les sillons d’usure abrasive
originaires des oxydes (Figure 69.f). Aucune fissure n’est ici observée directement sur le revétement.
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Figure 69 : Clichés MEB de la trace d'usure de la composition (CrFeNi)gMo;5Tis élaborée par DLD, a) MEB-BSE et b) MEB-SE
de la trace d’usure, c) MEB-BSE et d) MEB-SE de la couche d’oxyde. e) cliché MEB-BSE d’une couche d’oxyde avec une
morphologie différente, f) cliché MEB-BSE d’une région de la trace sans couche d’oxyde

Avec ces observations, il est possible de proposer un mécanisme d’usure pour ces trois compositions
d’alliage. La couche d’oxyde est formée par I'oxygene résiduelle combinée a I'échauffement produit
lors de I'essai tribologique. La couche lisse observée est une couche d’oxyde dite de « glaze layer ».
Elle permet de réduire le coefficient de frottement et I'usure du matériau. Deux mécanismes peuvent
entrainer la formation de ce type de couche [169, 170]:

e |a couche d’oxyde se forme directement a partir de la surface. C'est donc le matériau en lui-
méme qui est sensible a I'oxydation. Celui-ci continue de s’oxyder pendant 'usure, ce qui
augmente alors I'épaisseur de la couche ;

e les phases dures présentes dans l'alliage s’abrasent et forment des particules d’usure, qui
ensuite se fragmentent. Cette fragmentation diminue leur surface spécifique et ainsi, facilite
leur oxydation. Ces particules d’usure sont ensuite agglomérées sur la surface et forment la
couche d’oxyde. Ce phénoméne peut se produire par compression, déformation et/ou
frittage des particules d’usure [171, 172] lors du passage de la bille en rubis. Il est également
possible que l'usure de la couche en elle-méme génére des particules qui sont ensuite
compactées afin de reformer la couche.

Ces deux hypotheéses peuvent expliquer la formation de la « glaze layer » observée sur I'ensemble
des échantillons (Figure 67, Figure 68 et Figure 69). Il est possible qu’une combinaison des deux
phénomeénes entraine la formation de la couche observée, I'oxydation du revétement pouvant se
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produire méme en présence d’'une faible quantité d’oxygene. Pour les aciers, ce phénoméne de
compaction peut en effet étre observé avec des pressions partielles en oxygéne comprises entre 10
et 7.10" Pa [171]. Malheureusement, comme aucun capteur d’oxygéne n’était présent dans le
tribometre, il n'a pas été possible de mesurer la teneur en oxygéne présente dans l'enceinte.
Néanmoins, cela confirme que méme une faible pression partielle d’oxygéne peut entrainer la
formation d’une couche d’oxyde sur ces compositions, ce qui démontre une sensibilité
particulierement importante a l'oxydation. La couche d’oxyde croit ensuite a la surface du
revétement et plus son épaisseur augmente, plus elle devient sensible a la fissuration par fatigue
[173] et a la déformation par plissement. Aux bords de la trace, les particules sont plus facilement
éjectées du contact, elles ne participent alors plus a l'usure et limitent la formation de la couche
d’oxyde dans cette région. On peut tout de méme observer une légere oxydation qui peut illustrer un
état transitoire lors de la croissance de la couche.

On peut faire I'hypothese que cette couche d’oxyde croit au cours de I'essai de tribologie et forme
des ilots relativement lisses qui deviennent ensuite plus grands et s’agglomerent pour former une
couche d’oxyde bénéfique au comportement tribologique [171]. L'augmentation de I'épaisseur de la
couche facilite cependant la formation de fissures de fatigue par passage répété de la bille. Ce
passage répété peut aussi expliquer le « plissement » de la couche d’oxyde qui subit des décohésions
et des compactions. La propagation des fissures entraine alors des arrachements de cette couche
d’oxyde, voire du revétement comme cela a été observé (Figure 67.d, Figure 68.b et Figure 69.b). Ces
arrachements générent alors des nouveaux débris qui peuvent ensuite reformer une couche d’oxyde
lorsqu’ils sont fragmentés et subissent le méme mécanisme d’arrachement. Il est également possible
gue les nitrures ou méme les phases dures du matériau soient capables d’abraser la couche et de
générer de nouveaux débris oxydés. On ne peut pas déterminer avec certitude que la couche d’oxyde
rugueuse corresponde a un état transitoire du mécanisme présenté plus haut ou bien s’elle est
différente. Il est possible d’observer dans les zones sans couches d’oxydes des sillons d’usure
originaires des nitrures déja présents dans les échantillons mais aussi de particules d’usure. Les
débris d’'usure résultant peuvent alors étre éjectés du contact ou participer a la formation de la
couche d’oxyde.

On est probablement en présence d’un mécanisme cyclique d’usure abrasive avec une croissance
puis abrasion et/ou arrachement d’une couche d’oxyde de type « glaze layer ». Cependant, comme
la couche ne recouvre pas totalement la surface de I’échantillon, son efficacité est limitée. Il est
également difficile de déterminer quelle surface, celle du revétement ou de la « glaze layer », est en
contact avec la bille, ce qui empéche de déterminer avec précision le mécanisme
d’endommagement. Ainsi, on rencontre des zones protégées par la « glaze layer » et des zones qui
subissent une usure abrasive par les particules d’usure. Ces zones sont susceptibles de changer de
mode d’usure au cours de I'essai lorsque la couche se forme ou s’écaille.

En fonction de la composition testée, le comportement tribologique varie. En effet, des fissures ont
été uniquement observées dans le revétement de composition (CrFeNi)ssMo4,Tiyo (Figure 68.d), ce
qui indique une sensibilité plus grande de cette composition a la fissuration. Il est probable que la
phase FCC, présente en plus grande quantité dans les deux autres compositions, limite la
propagation des fissures. La composition chimique semble aussi influencer le comportement de la
couche d’oxyde. Dans une moindre mesure, certains mécanismes comme le plissement de la couche
d’oxyde sont particulierement présents sur la composition (CrFeNi)gMo,0Tiye (Figure 68.c). Il s’agit
peut-étre d’un état transitoire que tous les échantillons rencontrent au cours de 'usure. Pour étudier
cette hypothese, il est nécessaire de réaliser des essais arrétés a des distances plus courtes. Il n’a
cependant pas été possible de comprendre le mécanisme de formation de cette couche d’oxyde, une
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étude plus approfondie du mécanisme d’usure n’a pas été réalisée par manque de temps, il a été
décidé de prioriser I'étude microstructurale.

Ainsi, les comportements tribologiques de trois compositions sous gaz neutre contre une bille en
rubis avec une forte charge et une faible vitesse ont été testés. Ces compositions présentent toutes
des comportements tribologiques similaires, avec la formation d’'une couche d’oxyde dite « glaze
layer » recouvrant partiellement la trace d’usure lors des essais. On suppose que cette couche
d’oxyde permet d’obtenir un coefficient de frottement raisonnablement bas, tout en limitant
fortement l'usure du revétement. En effet, le taux d’'usure des compositions est inférieur a celui du
Stellite® mais leur coefficient de frottement reste supérieur. Sur les trois compositions testées,
aucune n’a pu atteindre le faible coefficient de frottement du Stellite®. Toutefois, les résultats sont
encourageants car le coefficient de 0,4 obtenu pourrait en faire un compromis acceptable. Il faudrait
cependant tester le comportement tribologique de ces alliages dans des conditions différentes, plus
proches des conditions réelles d’utilisation, par exemple en augmentant la température de I'essai. Il
pourrait aussi étre pertinent d’étudier le comportement tribologique d’échantillons fabriqués sans
effectuer de co-projection. En effet, cette derniére peut impacter la qualité du revétement obtenue.
La réalisation d’essais avec une poudre atomisée de la composition voulue permettra de ne plus
recourir a la co-projection et de faciliter la déposition. Il est donc nécessaire de sélectionner une
composition a atomiser. Comme les trois alliages possédent un comportement tribologique similaire,
cette seule caractéristique ne permettra pas d’effectuer ce choix. La composition sélectionnée sera
(CrFeNi)qeoMosTis car il s’agit de la composition disposant de la plus faible fraction de molybdéne et de
titane, ce qui permettra une élaboration plus aisée en utilisant le procédé de DLD. Il est également
raisonnable de penser que cela facilitera son atomisation. De plus, la fraction importante de phase
FCC permettra d’obtenir une liaison métallique plus saine de plus, sa dureté la plus faible la rend
moins fragile. C'est donc la composition (CrFeNi)soMosTis qui sera atomisée pour effectuer les essais
suivants.

Récapitulatif :

e dans cette partie, les microstructures de plusieurs compositions de |‘alliage (CrFeNi)MoTi ont
été étudiées ;

e il a été possible d’établir un mécanisme de solidification pour chacune de ces compositions ;

e des revétements ont été réalisés avec trois de ces compositions en utilisant le procédé de
DLD ;

e |e comportement tribologique de ces trois alliages est similaire avec une usure abrasive et la
formation d’une couche d’oxyde, malgré le balayage continu d’argon ;

e |a composition (CrFeNi)syMosTis possede des propriétés tribologiques équivalentes aux
autres compositions testées. Cependant, étant donné que sa plus faible dureté diminue sa
sensibilité a la fissuration et que sa quantité importante de phase FCC facilite la formation
d’une liaison métallique avec le substrat, le choix d’'une atomisation directe s’est imposé.

3.7.Résumé et conclusions
Afin de trouver un substitut au Stellite®, plusieurs ACC sous la forme (CrFeNi)M1M2 ont été étudiés.
Tous ces alliages possedent les éléments CrFeNi pour faciliter la formation d’une liaison métallique
entre le revétement et le substrat en acier inox 316L. Les éléments M1 et M2 ont été sélectionnés
parmi les éléments Mo, Ti, V, Mn. Les phases présentes dans ces alliages ont été calculées a 'aide de
la méthode CALPHAD. Des phases intermétalliques ont été identifiées dans une grande partie de ces
compositions. Apres une analyse de la dureté de plusieurs compositions parmi ces alliages, deux
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d’entre eux dotés du domaine de dureté le plus intéressant ont été choisis pour réaliser une étude
plus poussée. L'analyse des microstructures des compositions (CrFeNi)soMosTis, (CrFeNi)goMo2gTi,
(CrFeNi)ggMosVs et (CrFeNi)soMo40V, permet de confirmer les calculs CALPAHD et d’avoir accés a la
morphologie des phases. Une analyse du comportement tribologique de plusieurs échantillons
fabriqués par fusion en creuset a permis de déterminer que les compositions de I'alliage
(CrFeNi)MoTi possedent un comportement globalement intéressant a étudier. Afin d’effectuer une
étude plus proche d’un cas réel, des revétements ont été fabriqués en effectuant la co-projection de
poudre par DLD. Cette méthode entraine quelques défauts sur les pieces, notamment des infondus
de molybdéne. Pour certaines compositions comme (CrFeNi)gsMo,Tiy, il est difficile de former une
liaison métallique avec le substrat. Les phases obtenues sont identiques a celles obtenues par
d’autres procédés d’élaboration. Des modifications de la morphologie et de la taille des phases ont
été observées, causées par les différences de vitesse de refroidissement des divers procédés
d’élaboration. Il a alors été possible d’effectuer des tests du comportement tribologique de ces
alliages. Les trois compositions (CrFeNi)eoMosTis, (CrFeNi)gMo4oTiip et (CrFeNi)soMo4sTis possedent
un comportement au frottement similaire : un coefficient de frottement autour de 0,4 et une usure
faible. Ainsi, bien qu’aucun de ces alliages n’égale le comportement du Stellite® dont le coefficient de
frottement est de 0,2, ils possédent tous une usure plus faible. Les traces d’usure des trois ACC testés
présentent tous une usure abrasive et une couche d’oxyde qui se forme pendant le test. Cette
couche dite « glaze » permet certainement d’obtenir le coefficient de frottement de 0,4 et le faible
taux d’usure. Le mécanisme de formation de cette couche est encore incertain mais plusieurs
hypothéses ont été avancées. Enfin, une poudre de la composition (CrFeNi)soMosTis sera atomisée
pour réaliser des échantillons plus sains, sans les défauts engendrés par la co-projection. De plus,
cette poudre sera utilisée pour réaliser I'alliage par CIC pour étudier I'influence de ce procédé sur la
microstructure obtenue et sur son comportement tribologique. Ainsi, cela permettra une
comparaison avec le procédé DLD.

Récapitulatif :

e calculs CALPHAD sur plusieurs compositions d’alliages du type (CrFeNi)M1M2 avec
M1+£M2=Al, Mn, Mo, Ti et V. Des phases intermétalliques sont supposées étre présentes
pour une majorité des compositions ;

e apres I'analyse de la dureté de plusieurs compositions, sélection des deux familles d’alliages
(CrFeNi)MoTi et (CrFeNi)MoV ;

e étude de la microstructure de quatre compositions (CrFeNi)ggMosTis, (CrFeNi)soMoyoTisg,
(CrFeNi)goMosVs, (CrFeNi)soMo,gV,o. Aprés des essais tribologique sélection de la famille
(CrFeNi)MoTi pour poursuivre I'étude;

e tests préliminaires de tribologie, sur trois compositions de la famille d’alliages (CrFeNi)MoTi
fabriquées sous forme de revétement en co-projection par DLD ;

e la microstructure et le comportement tribologique des compositions (CrFeNi)goMosTis,
(CrFeNi)goMoygTiyy et (CrFeNi)soMo1sTis ont été analysés. L'usure est dans tous les cas
abrasives et leur coefficient de frottement d’environ 0,4 est légérement supérieur a celui du
Stellite® (0,2), cependant leur taux d’usure reste inférieur ;

e une couche d’oxyde se forme lors des essais tribologiques qui vient protéger la surface et
entrainer le faible coefficient de frottement. Le mécanisme de formation est encore mal
compris ;

e la composition (CrFeNi)oyMosTi; sera atomisée pour poursuivre les essais et des
échantillons seront fabriqués par DLD et par CIC.
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4. Etude de la composition (CrFeNi)ooMosTis pré-alliée

Aprés une caractérisation fine de la poudre, une étude microstructurale et tribologique des
échantillons réalisés par DLD et CIC sera présentée, ces deux procédés d’élaboration permettant la
réalisation de revétements épais. L'influence du procédé sur la microstructure des échantillons sera
évaluée. Les essais de tribologie pion-disque, réalisés jusqu’a présent, seront ici complétés par des
essais de frottement linéaire a une température de 473 K. Ces essais linéaires sont plus
représentatifs des conditions expérimentales en réacteur. En effet, la température de 473 K est
proche de celle de fonctionnement nominale dans les centrales nucléaires [174], et I'utilisation d’un
pion en acier inoxydable permet de s’approcher d’un couple réel de contact. En effet, dans ce type
de contact il est probable que le pion 316L et le revétement ACC interagissent et forment un
troisieme corps mixte. En plus de la trace d’usure du revétement il devient alors nécessaire
d’analyser le pion en acier inoxydable afin de mieux comprendre les mécanismes d’usure. Enfin la
relation entre la microstructure issue de |'élaboration et le comportement tribologique de la
composition (CrFeNi)eoMosTis sera discutée afin de déterminer le procédé permettant d’obtenir le
revétement avec les meilleures propriétés tribologiques. Des comparaisons avec le Stellite® dans des
conditions relativement proches de celles rencontrées dans les centrales nucléaires seront aussi
réalisées a la suite des essais de frottement linéaires.

4.1. Elaboration et caractérisation de revétements réalisés avec la poudre pré-allié

4.1.1. Caractérisation de la poudre pré-alliée
Une poudre pré-alliée de composition (CrFeNi)soMosTis a été atomisée’ afin de réaliser des
échantillons par CIC et DLD avec des parametres adaptés a la construction de revétements épais.
L'utilisation de cette poudre pré-alliée a, par ailleurs, facilité I'optimisation paramétrique de la
projection puisqu’il n’est plus question de co-projeter trois poudres avec des températures de fusion
tres différentes.

Eléments majeurs Traces
Elément Concentration (% at) Elément | Concentration (ppm wt)

Ti 5,0 C 110
Cr 29,7 N 510
Fe 30,4 o 210
Ni 29,9 Al 270
Mo 5,0 Si 120
P 22

S 32

\Y 44

Mn 43

Co 330

Zr 30

Nb 4.2

Tableau 13 : Composition de la poudre pré-alliée, la composition des éléments majeurs a été mesurée par ICP-MS (Induced
Coupled Plasma- Mass Spectroscopy), la composition des traces a été mesurée par IGA (Instrumental Gas Analysis) pour les
éléments légers et GDMS (Glow Discharge Mass Spectroscopy) pour les autres éléments

1 s . . . . 4z , . .

Cette poudre a été fournie par Nanoval, plusieurs atomisations ont été nécessaire avant d’obtenir une poudre
convenable. Cette poudre a été réceptionnée quelques jours avant le confinement, les analyses et les
échantillons ont ainsi été réalisés aprés le confinement ce qui n’a pas permis I’obtention d’analyses complétes
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La composition de la poudre est présentée dans le Tableau 13. Le pourcentage des éléments majeurs
correspond quasiment a celui du cahier des charges et les teneurs en impuretés, en particulier en
oxygene et en azote, méme si elles restent faibles, pourront probablement entrainer la formation
d’oxydes et/ou de nitrures lors de I'élaboration, en particulier avec le titane.

La granulométrie de la poudre fournie est comprise entre 20-150 um, ce qui a permis d’obtenir un
remplissage plus dense du moule lors de la CIC, les petits grains se plagant entre les plus grosses
particules. Il a cependant été nécessaire de tamiser cette poudre afin d’obtenir une granulométrie
entre 45-150 um pour avoir une poudre avec une coulabilité suffisante pour la projection laser.

La poudre atomisée a également été observée au MEB (Figure 70). On remarque qu’une fraction
importante des particules n’est pas sphérique (Figure 70.a, b) mais de forme particulierement
allongée, on distingue aussi des satellites de petites dimensions. Tous ces éléments vont diminuer la
coulabilité de la poudre. Une observation de la section des grains de poudres a également permis de
montrer que certains grains sont creux (Figure 70.c). Comme |'atomisation a été réalisée sous azote,
ces particules creuses ne devraient pas générer de pores puisque I'azote sera soluble dans I'alliage.
La microstructure interne des particules de poudres a elle aussi été analysée (Figure 70.d, e), pour les
particules les plus grosses, on distingue deux phases. Dans le cas des plus petites, il est plus difficile
de conclure sur le nombre de phases présentes (Figure 70.f). Néanmoins la morphologie des phases
est différente, les phases les plus claires semblent plus sphériques. Ces différences s’expliquent par la
différence de vitesse de refroidissement entre les particules de taille différente. On observe
également la présence de fissures dans certaines particules (Figure 70.e).
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Figure 70 : Clichés MEB de la poudre atomisée de composition (CrFeNi)ssMosTis, a) et b) image MEB-SE de la surface des
particules de poudre, c) image MEB-SE de l'intérieur des particules de poudre, d) et e) image MEB-BSE de la microstructure
d’une grosse particule de poudre, f) clichés MEB-BSE de la microstructure d’une petite particule de poudre.

Une analyse DRX de la poudre a ensuite été effectuée afin de déterminer les phases présentes apres
I’atomisation. Deux phases, FCC et BCC (Figure 71), sont détectées, le dédoublement des pics
correspond a la raie Ka, du cuivre. Cette phase BCC n’a cependant jamais été identifiée sur les
échantillons de méme composition apres fabrication (sections 2.2.7, 3.4.2.1 et 3.6.2.1),
indépendamment de la méthode d’élaboration. On peut supposer que la poudre atomisée a subi un
refroidissement particulierement rapide, a une vitesse théorique comprise entre 10° et 4,8.10° K.s*
[175] et bien plus important que celui des autres procédés. Cette trempe rapide limite la formation
des phases o et NisTi au profit d’'une phase BCC stable a trés haute température qui n’avait pas
encore été observée pour cette composition (sections 2.4 et 3.4.2.1).
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Figure 71 : Diffractogramme X de la poudre pré-alliée de la composition (CrFeNi)qoMosTis aprés atomisation

Une étude en DSC a été entreprise afin de mieux comprendre la formation des différentes phases au
cours du refroidissement pour cette composition. Trois cycles consécutifs de chauffage jusqu’a 1473
K et refroidissement ont permis de détecter de nombreuses transformations (Figure 72). Les pics ou
creux aux alentours de 473 K lors des montées et des refroidissements sont dus a la machine utilisée
car ils ont aussi été observés lors de I'analyse d’échantillons différents. Lors de la premiére montée,
le premier événement exothermique C1 débute aux alentours de 670 K, le second C2 vers 960 K et un
événement endothermique C3 a aussi lieu vers 1240 K (Figure 72.a). Lors de la descente on observe
un unique pic exothermique massif R3 vers 1290 K (Figure 72.a) éventuellement suivi par une légere
inflexion de la courbe a plus basse température (~1200 K). Lors de cycles supplémentaires, un unique
un pic endothermique est visible vers 1240 K a la montée et un seul pic exothermique vers 1290 K a
la descente (Figure 72.b, c). On observe également un léger changement de pente entre les
évenements C1 et C2 lors des trois études. Ainsi, les pics exothermiques C1 et C2, présents au
premier chauffage, ne sont plus observés lors des cycles successifs (Figure 72.b, c) et les
transformations qui en découlent ne se produisent que lors de la premiére montée en température
de la poudre, et concernent donc uniquement les phases formées lors du refroidissement rapide de
I"'atomisation. Alors que les transformations C3 et R3 sont observées a chaque cycle successif et sont
des transformations réversibles. Il est aussi possible de remarquer des changements de pente peu
marqués, dont on suppose qu’ils peuvent étre causés par la précipitation ou la dissolution de phases
mineures comme des carbures ou des nitrures. On ne s’intéressera ici qu’aux pics majeurs qui
présentent une aire importante. Apres trois cycles de chauffage jusqu’a 1473 K et refroidissement, le
diffractogramme X de la Figure 72.d montre, a la température ambiante, la présence des trois phases
NisTi, FCC et o, observées classiquement pour cette composition. Afin de mieux comprendre a quoi
correspondent les transformations C1 et C2, des essais de DSC interrompus ont été réalisés avec un
chauffage arrété respectivement a 753 K afin de dépasser le pic a 670 K et a 1043 K pour étre au-
dessus de celui a 960 K.
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Figure 72 : a) Courbes DSC d’un premier cycle de chauffage-refroidissement jusqu’a 1473 K de la poudre atomisée de
composition (CrFeNi)qsoMosTis, b) courbes DSC du second cycle de chauffage-refroidissement jusqu’a 1473 K sur cette
poudre, c) courbes DSC du troisieme cycle de chauffage-refroidissement jusqu’a 1473 K de la poudre, d) diffractogramme de
la méme poudre apreés les 3 cycles de chauffage-refroidissement jusqu’a 1473 K

2

Aprés le chauffage a 753 K, aucun événement thermique significatif n’est observé lors du
refroidissement (Figure 73.a) et I'analyse DRX de la poudre aprés un retour a la température
ambiante montre qu’elle est alors composée des phases BCC, FCC et o (Figure 73.b). On peut
observer un pic provenant du substrat en Si « low diffraction » (section 2.1.1.3) vers 47,4°. Le premier
pic exothermique C1 correspond donc probablement a la précipitation de la phase c selon une
transformation du type BCC>o ou BCC2>c + FCC. Dans le cas d’acier duplex, la phase ¢ germe a
I'interface entre la ferrite et I'austénite puis elle croit et consomme la ferrite [176], le mécanisme
BCC>o + FCC est alors le plus probable. La phase BCC est encore présente indiquant que sa
transformation n’est pas totale. Ce pic n’étant plus observé a lissue des cycles successifs de
chauffage-refroidissement a 753 K (Figure 72), une autre transformation de phase doit consommer la
fraction restante de phase BCC. Il est toujours raisonnable de considérer cette phase comme
métastable a cette température puisqu’elle ne se reforme pas aprés les cycles successifs et
gu’aucune transformation de phase n’est observée lors du refroidissement.
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Figure 73 : a) courbe DSC d’un unique cycle de chauffage-refroidissement jusqu’a 753 K de la poudre atomisée de
composition (CrFeNi)qoMosTis et b) diffractogramme de la méme poudre apres un unique cycle de chauffage-refroidissement
jusqu’a 753 K

Le cycle DSC de chauffage-refroidissement jusqu’a 1033 K inclus les deux transformations de phases
a 670 K et 960 K (Figure 74.a) et une fois encore aucun événement thermique majeur n’a été détecté
durant le refroidissement, démontrant que les phases NisTi, FCC et o identifiées sur le
diffractogramme de la Figure 74.b sont issues de ces transformations. On retrouve les mémes phases
gue celles identifiées apres les trois cycles de chauffage-refroidissement a 1473 K (Figure 72.d) et que
pour les échantillons de cette composition réalisés jusqu’a présent (sections 2.4 et 3.4.2.1), la phase
BCC ayant maintenant disparu au profit de la phase Ni;Ti qui a précipité. On suppose donc que la
transformation C2 a 960 K concerne la formation de la phase NisTi. Cette température est également
en accord relatif avec la littérature. Cette phase, qui correspond a la phase 1 dans les superalliages
base nickel, a été observée dans ce type d’alliages lors de traitements thermiques longs a des
températures comprises entre 923 K et 1423 K [155, 177-180]. Par ailleurs, I'intensité des pics de
phase G est bien plus forte sur le diffractogramme aprés la transformations C2 (Figure 75) indiquant
une augmentation de la quantité de cette phase. Le pic C2 lors du premier chauffage traduit donc la
précipitation de la phase NisTi aprés atomisation, au sein de la microstructure métastable obtenue
apres solidification rapide. Ce pic n’est plus observé lors des cycles suivants (Figure 72.b, c).
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Figure 74 : a) courbes DSC d’un unique cycle de chauffage-refroidissement jusqu’a 1033 K et b) diffractogramme de la
poudre atomisée de composition (CrFeNi)qoMosTis aprés un unique cycle de chauffage-refroidissement jusqu’a 1033 K
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Figure 75 : Diffractogrammes de la poudre atomisée de composition (CrFeNi)qyMosTis aprés des essais de DSC : noir unique
cycle de chauffage-refroidissement jusqu’a 753 K de, bleu unique cycle de chauffage-refroidissement jusqu’a 1033 K. Les
diffractogrammes sont tracés avec la méme échelle afin de comparer les intensités des pics

En revanche, le pic de dissolution endothermique C3 a 1240 K au chauffage et le pic de cristallisation
exothermique R3 a 1290 K au refroidissement, qui sont présents du premier au troisieme cycle,
correspondent a la dissolution et la précipitation de NisTi respectivement. En effet, I'analyse des
recuits isothermes effectués pour ce méme alliage (Figure 39 section 2.4.2) a montré que la phase
NisTi est absente aprés un recuit a 1373 K et une trempe, mais présente si le recuit est réalisé a 1273
K (Figure 39 section 2.4.2), valeurs en accord avec les analyses DSC. En se basant sur les calculs
CALPHAD (Figure 38 section 2.4.2) et les analyses des recuits (Figure 39 section 2.4.2), cette
transformation de phase suit le mécanisme suivant: au chauffage NisTi+c>FCC et au
refroidissement FCC>Ni;Ti+o. En effet, la formation de phase Ni;Ti diminue la quantité de nickel
disponible dans I'alliage et ainsi réduit la quantité de phase FCC au profit de la phase .

Une seconde série d’analyses DSC a été conduite jusqu’a 1723 K température supérieure a la
température de fusion de I'alliage estimée par les calculs CALPHAD (Figure 38 section 2.4.2), afin de
déterminer I'ensemble des transformations de phases qui se produisent au sein de la poudre
atomisée (Figure 76). On peut observer 4 événements thermiques lors du chauffage entre 1473 K
(Figure 76.a, b) et 1723 K et seulement 3 lors du refroidissement (Figure 76.c, d), les transformations
de phases sont plus nettes lors du refroidissement, on observe trois pics bien définis R5, R6 et R7. En
se basant sur les analyses effectuées précédemment (section 2.4.2) et les calculs CALPHAD (Figure 38
section 2.4.2), au moins trois transformations de phase doivent prendre place au refroidissement:

e Liquide=>BCC
e Liquide=>FCC
e BCC—>0c ouBCC>c+FCC.

Au vu de sa morphologie dendritique observée lors des analyses microstructurales réalisées
auparavant (sections 2.4.2, 3.4.2.1 et 4.1.2), la phase BCC qui se transformera en phase o doit étre la
premiere a se former dans le liquide au cours du refroidissement. Il n’est cependant pas possible de
déterminer I'ordre des transformations suivantes. En effet, on peut seulement supposer qu’il suit
celui calculé avec la base TCHEA4 (Figure 38 section 2.4.2), c’est-a-dire la précipitation de la phase
FCC dans le liquide restant, suivie par la transformation de la phase BCC en phase . De plus, dans un
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alliage FessCrys la transformation o> BCC lors du chauffage est endothermique [181] pouvant donc
étre I'un des pics C4, C5 ou C6. Cependant, une quatrieme transformation de phase C4 est présente
uniquement au chauffage (Figure 76.b) vers 1475 K. Cette transformation n’a pas pu étre identifiée.
Une tentative d’attribution de I'’ensemble des pics est présentée sur le Tableau 14.

Les analyses DSC n’ont pas pu étre poursuivies et approfondies par manque de temps, il n’a donc pas
été possible de déterminer avec certitude I'ensemble des transformations de phase (Tableau 14) en
particulier celles a haute température. On peut cependant supposer la présence d’une phase BCC a
haute température en accord avec les calculs CALPHAD effectués avec la base de données TCHEA4
(Figure 38 section 2.4.2), mais a une température supérieure de celle calculée.
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Figure 76 : Courbe DSC de la poudre de composition (CrFeNi)q9MosTis, a) et b) au chauffage, c) et d) au refroidissement

Chauffage Refroidissement

Température Sens de la . ' . Sens de la Transformation de
Pic p(K) transformation Transformation de phase _PIC Temperature (K) transformation phase
C1 670 Exo BCC—>o+FCC
C2 960 Exo Précipitation de Ni3Ti |
Cc3 1240 Endo Ni,Ti+g=>FCC? R3 1290 Exo FCC>Ni,Ti+o?
Cc4 1480 Endo ?
C5 1525 Endo c>BCC? RS 1480 Exo BCC>o?
C6 1544 Endo FCC—>liquide? R6 1505 Exo Liquide—»FCC?
c7 1570 Endo BCC—>liquide? R7 1550 Exo Liquide—>BCC?

Tableau 14 : Récapitulatif des transformations identifiées dans cette section, les derniéres transformations sont des

hypothéses basées sur les calculs CALPHAD

Récapitulatif :

e Observation d’une phase BCC lors du refroidissement rapide de la poudre aprés atomisation,

cette phase se forme a haute température ;

e Observation de la transition de phase BCC=2> ¢ +FCC au chauffage ;
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e Identification de la précipitation et de la dissolution de la phase Ni;Ti comme pour les
superalliages base nickel.

4.1.2. Caractérisation des échantillons fabriqués par DLD
L’étude de la microstructure de I'échantillon élaboré par DLD a été conduit sur une coupe transverse
afin d’observer l'interface avec le substrat en 316L et sur un plan paralléle au revétement permettant
une analyse de la face qui sera soumise aux essais tribologiques.

On observe une coloration particuliere des revétements due au film interférentiel d’oxyde (Figure
77), changeante en fonction de la zone observée. Cela s’explique par la dissipation de la chaleur qui
dépend de la stratégie de balayage et de la protection gazeuse qui peut ne pas étre homogene sur
I’'ensemble de la piece. Le méme phénomene a, par ailleurs, été observé sur les échantillons réalisés
par co-projection (section 3.6).

Figure 77 : Revétement de composition (CrFeNi)g,MosTis réalisé par DLD

Sur la face paralléle au plan du revétement, on observe une microstructure comparable a celle mise
en évidence sur la méme composition élaborée en co-projection (section 3.6.2.1). Les dendrites sont
constituées par la phase o et la phase FCC occupe la région interdendritique qui est aussi la matrice
de I'alliage (Figure 78.a, c). On observe une fois encore des nitrures de forme cubique probablement
formés au cours de la fabrication et causés par I'importante teneur en azote de la poudre. Seules les
phases o et FCC sont identifiées sur le diffractogramme de la Figure 78.b, mais la phase NisTi est
présente sur 'EBSD (Figure 78.c). Une fois encore, le composé NisTi est situé a l'interface des deux
autres phases et des ilots de phase FCC sont aussi observés au sein de la phase . Par ailleurs, on
peut noter la présence, dans la phase ¢ au niveau de I'interface avec la phase FCC, de plaquettes ou
batonnets sombres particulierement fins sur les clichés MEB-BSE (Figure 78.a). Des mesure EDS ont
permis de déterminer que la composition chimique de cette phase est proche de celle de la phase
NisTi. Cependant, il n’a pas été possible de I'identifier avec certitude car la poire d’interaction est
bien plus grande que cette phase elle-méme, elle est également trop petite pour étre détectée par
EBSD. La dureté du revétement sur cette face est de 641+26Hv.
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Figure 78 : Caractérisation de la face parallele au substrat du revétement de composition (CrFeNi)qoMosTis élaboré par DLD
en utilisant la poudre pré-alliée, a) cliché MEB-BSE, b) diffractogramme X, et c) cartographie EBSD

Sur la coupe transverse, on constate la présence de pores sphériques (Figure 79.c), susceptibles de
dégrader le comportement tribologique du revétement [182-184]. Ces pores sont liés aux conditions
d‘élaboration du revétement mais éventuellement aussi aux particules de poudre creuses mis en
évidence sur la Figure 70.c. La microstructure au sommet du revétement est similaire a celle décrite
précédemment (Figure 79.a, b) : des dendrites de phase o, la phase FCC dans l'espace
interdendritique et la phase NisTi a I'interface (Figure 80.a). On peut, la encore, noter la présence de
nitrures de forme cubique et de la phase sombre de composition proche de celle de Ni;Ti en bordure
de la phase o (Figure 79.a). Les grains de phase FCC sont allongés le long de la direction de
construction (Figure 79.b), la solidification étant fortement orientée dans cette direction a cause du
gradient de vitesse de refroidissement, qui est causé par la diffusion de chaleur vers le substrat ou les
couches sous-jacentes. Cette solidification colonnaire est commune dans les procédés de fabrication
additive [185, 186].
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Figure 79 : Clichés MEB-BSE de la coupe transverse du revétement de composition (CrFeNi)qMosTis réalisée par DLD : a)
haut du revétement, b) haut du revétement, c) interface entre I’ACC et le 316L, d) interface entre I’ACC et le 316L, f) zoom
sur l'interface et e) substrat en 316L en dessous de I'interface

Au niveau de l'interface avec le 316L, seules les phases FCC et o (Figure 80.a) sont présentes, la
vitesse de refroidissement particulierement rapide dans cette région ne permettant pas la
précipitation de la phase Ni;Ti. On observe dans cette zone une croissance colonnaire aussi bien pour
la phase FCC que pour la phase o (Figure 79.d). Au niveau de l'interface entre I’ACC et le 316L,
aucune fissure n’est observée. Il y a une transition de microstructure, la phase o s’affine au-dessus
de l'interface dans I’ACC et n’est pas présente dans le 316L (Figure 79.d et Figure 80.b). Une fine
phase délimite I'interface entre les deux alliages et est visible sur la quasi-totalité de la jonction
(Figure 79.f). Il n’a pas été possible de I'identifier avec certitude en EBSD, néanmoins, les zones
diffractantes présentent des clichés compatibles avec la phase ¢ (Figure 80.b). On observe aussi une
nouvelle phase dans le substrat en 316L (Figure 79.e, f) identifiée comme une phase BCC (Figure
80.c). La présence de phase BCC est courante dans les aciers inoxydables lorsqu’ils sont soudés [187]
ou lors d’un traitement thermique apreés une fabrication par DLD [188].
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Figure 80 : Clichés EBSD de la coupe transverse du revétement de composition (CrFeNi)qoMosTis réalisée par DLD : a) haut du
revétement, b) interface entre I’ACC et le substrat en 316L et c) substrat en 316L juste en dessous de I'interface avec I’ACC

4.1.3. Caractérisation des échantillons élaborés par CIC

La CIC, dont la méthode est décrite dans la section 2.2.4, permet de réaliser des échantillons
particulierement homogénes. Les conditions d’obtention d’un revétement et d’un alliage massif
étant similaires, I'étude d’un échantillon massif pourra étre assimilé a celle d’'un revétement. De plus,
il est possible d’étudier I'interface entre I’ACC et le conteneur en 304L ou le filtre en 316L qui sont
alors analogues a celle d’un revétement sur ces matériaux. Des revétements épais similaires a ceux
réalisés en DLD n’ont pas été élaborés car la mise en place de ce type de montage est
particulierement complexe et ne fournirait pas de résultats réellement différents.

La microstructure de I'échantillon réalisé par CIC est présentée sur la Figure 81.a et b. On observe les
mémes phases que précédemment, aussi bien sur le diffractogramme X (Figure 81.c) que sur I'image
EBSD (Figure 81.d), mais avec des proportions et une morphologie différentes. La fraction de phase o
est ici plus importante (Tableau 15) que celle de I’échantillon élaboré en DLD au détriment de la
phase FCC. La phase NisTi quant a elle se trouve sous forme d’aiguilles a I'interface des phases ¢ et
FCC, comme cela a déja été mentionné pour le méme alliage recuit a 1073 K et 1173 K (Figure 38
section 2.4.2). Ainsi le refroidissement lent du procédé de CIC permet la formation d’une quantité
plus importante de phase ¢ mais aussi de phase NisTi. La plus forte fraction de phase 6 combinée a la
microstructure fine entraine une dureté importante de 696+12Hv ce qui en fait la méthode
d’élaboration conférant la dureté la plus importante pour cette composition. Ainsi cette technique
de fabrication favorise la formation de phase .
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Figure 81 : Caractérisation microstructurale de la composition (CrFeNi)goMosTis réalisé a partir de la poudre pré-alliée en CIC,
a) et b) clichés MEB-BSE de la microstructure de I'échantillon, c) diffractogramme X et d) cartographie EBSD

On remarque également la présence de particules plus ou moins globulaires, sombres sur les images
MEB-BSE, qui sont des PPB (Prior Particle Boundaries) enrichies en titane, azote et oxygéne
constituant des oxynitrures de titane. Elles se forment lors de I'atomisation, les éléments ayant une
grande affinité pour I'oxygéne comme le titane vont conduire a une oxydation des particules de
poudre en surface. Ces germes d’oxydes peuvent soit croitre, soit permettent la germination d’autres
especes comme des carbures ou des nitrures [189], dans le cas présent, des nitrures semblent se
former. Ces oxynitrures de titane restent a la surface et délimitent les particules de poudres frittées
qgue I'on peut ainsi visualiser sur les clichés MEB. Ces PPB dégradent le comportement mécanique de
I’échantillon car ils limitent la formation de liaison métallique entre les grains de poudre et ce qui
facilitera la propagation de fissures dans ces zones. Cependant, le réle de ces particules sur le
comportement tribologique reste incertain. En effet, en fonction des conditions opératoires, une
baisse de la ténacité peut n’avoir qu’un tres faible impact lors d’essais tribologiques, cependant ces
PBB peuvent potentiellement participer aux différents phénomenes d’usure.

Ces PPB sont toujours présentes a I'interface entre le HEA et le conteneur en 304L (Figure 82.3, c, e),
il est donc possible que ces particules affectent également le comportement mécanique de
I'interface entre le HEA et le 304L. Une analyse chimique révele que les PPB proches de l'interface
sont riches en azote, en oxygéne et en titane comme celles présentes dans le reste de I'échantillon.
On observe également une quantité importante de particules sombres de taille sensiblement plus
grosses (1-4um) sous forme de cubes ou d’aiguilles au niveau de l'interface, elles sont elles aussi
riches en azote et en titane et correspondent probablement a des nitrures de titane. Ces particules
se forment par diffusion de I'azote présent dans le 304L vers I’ACC et du titane présent dans I’ACC
vers le 304L. Il n’a cependant pas été possible de mesurer la quantité d’azote dans le 304L afin de
confirmer cette hypothese. On observe une bande de diffusion autour de I'interface dans laquelle la
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phase o est absente, c’est dans cette bande que la quantité de particules riches en azote est la plus
importante.

En revanche, les nitrures de titane sont absents a I'interface entre I’ACC et le filtre en 316L (Figure
82.b, d, f) démontrant que leur origine est potentiellement causée par une teneur importante
d’azote en solution solide dans le 304L du conteneur. On observe cependant de fines PPB autour des
anciennes particules de poudre, on suppose que la quantité d’azote dissoute dans I'alliage en 316L
est plus faible que celle de 'ACC et ne permet pas la formation de nitrures de taille plus importante.
Cette fois encore une analyse de la teneur en azote des substrats permettrait de confirmer cette
hypothese. La zone de diffusion sans phase o n’est pas présente a cette interface. Cela est
probablement causé par la présence de molybdéne a hauteur de 2% environ dans le 316L, réduisant
la diffusion de cet élément dans le 316L et limitant I'appauvrissement en molybdéne de I'ACC a
I'interface.

Figure 82 : Image MEB-BSE de I'interface entre a) c) e) I’ACC et le conteneur en acier inoxydable 304L et b) d) f) 'ACC et le
filtre en acier inoxydable 316L
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La formation des PPB est fortement liée aux taux d’oxygene et d’azote présents dans la poudre. Ainsi,
pour des alliages base nickel, il est possible d’observer des PPB pour des poudres contenant entre
180 et 275 ppm d’oxygéne alors que pour une teneur de 120 ppm trés peu de PPB sont présentes.
Ces PPB sont, la aussi, situées sur les anciennes surfaces des particules de poudres dont la taille est
comprise entre 40 nm et 200 nm [190]. Si on suppose un comportement analogue pour notre poudre
HEA, les 210 ppm d’oxygéne mesurés (Tableau 13) peuvent expliquer la présence des PPB dans
I’échantillon élaboré par CIC.

4.1.4. Analyse du comportement tribologique

Le comportement tribologique de la composition (CrFeNi)ssMosTis élaborée par DLD et CIC avec la
poudre pré-alliée a été étudié en effectuant deux types d’essai : pion-disque a température ambiante
et pion linéaire a 473 K. Ces essais linéaires en température, bien que sous gaz neutre, permettent
de se rapprocher des conditions de frottement représentatives de 'insertion d’un pied de chandelle
dans le sommier dans une configuration qui reste assez simple (la mesure dans des conditions
sodium liquide restant trop complexe pour cette étude). Cependant ces essais requierent des
échantillons de taille relativement importante, c’est pourquoi les essais rotatifs a température
ambiante, qui nécessitent un plus faible volume de matiére, ont d’abord été réalisés afin de faciliter
la discrimination entre les différentes nuances dans la section 3.5.

4.1.4.1. Comportement tribologique lors d’essais rotatifs pion-disque
Le comportement tribologique des échantillons fabriqués par DLD et CIC a été testé en essai rotatif a
température ambiante contre une bille en rubis (section 2.1.2.1).

Les résultats des essais pion-disque sur la nuance (CrFeNi)soMosTis sont présentés sur la Figure 83.
Les coefficients de frottement des revétements élaborés par DLD et CIC sont en moyenne voisins de
0,2, celui obtenu par CIC étant en légerement supérieur a 0,2 et présentant un aspect plus sinueux au
cours du frottement que celui réalisé en DLD qui, quant a lui, est en moyenne légérement inférieur a
0,2 et beaucoup plus constant. Ces résultats sont proches de ceux obtenus pour le Stellite®, méme si
son coefficient de frottement moyen est plus proche de 0,25 que de 0,2 et montre des variations
importantes au cours du frottement. D’autre part, les taux d’usure de ces deux revétements sont
bien plus faibles que celui du Stellite® (Figure 83). Cette premiere campagne d’essais de tribologie a
température ambiante laisse penser que ces revétements en (CrFeNi)goMosTis élaborés a partir d’'une
poudre pré-alliée présentent des caractéristiques de frottement proches voir légérement supérieures
a celles de I'alliage base cobalt, et cela quel que soit le mode d’élaboration, DLD ou CIC.
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Figure 83 : Coefficient de friction et taux d’usure mesurés lors des essais tribologiques rotatifs sur les échantillons fabriqués
avec la poudre pré-alliée de composition (CrFeNi)oyMosTis comparé aux résultats obtenues sur une Stellite6 fabriquée par
projection laser
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4.1.4.2. Etude des traces de frottement

41.4.2.1. Echantillon fabriqué par DLD

La trace d’'usure du revétement élaboré par DLD a partir de la poudre pré-alliée est similaire a celle
obtenue lors d’un essai réalisé dans les mémes conditions mais sur un revétement construit en co-
projection par DLD (section 3.6.3). En effet, on observe clairement la présence d’une couche en
contraste sombre sur la trace d’usure (Figure 84.a, b). Des mesures EDS ont permis de montrer que
cette couche est riche en oxygéne, on a ainsi une couche d’oxyde qui se forme a la surface du
revétement et qui impacte probablement la réponse en frottement de I’ACC. Cependant, elle ne
couvre pas la totalité de la trace et présente des décrochements dans certaines zones (Figure 84.c).
On peut aussi remarquer des arrachements de matiére (Figure 84.d), dont la morphologie laisse
penser qu’ils résultent probablement de la propagation de fissures a partir de la couche d’oxydes
jusgu’au revétement. Par ailleurs, différents contrastes sont observés sur la couche d’oxyde (Figure
84.e) indiquant que la couche est plus fine par endroit et probablement en cours de croissance. Dans
les zones non couvertes d’oxydes, on peut observer des stries d’usure caractéristiques d’une usure
abrasive (Figure 84.f), certaines d’entre elles ont pour origine le déchaussement de nitrures présents
dans le revétement. Enfin sur d’autres zones de la trace, une phase est préférentiellement usée
(Figure 84.g), les images BSE (Figure 84.h) permettent d’identifier cette phase comme étant la phase
FCC. La phase ¢ en contraste plus clair sur le cliché BSE (Figure 84.h) est moins usée, probablement
grace a sa dureté plus importante.

Le mécanisme d’usure est donc tres proche de celui observé pour le méme alliage en co-projection
dans la section 3.6.3, mais le coefficient de friction est ici beaucoup plus faible, 0,2 en moyenne au
lieu de 0,4 dans le cas de la co-projection (Figure 66 section 3.6.3). On peut attribuer cette
amélioration du comportement tribologique a une meilleure qualité du revétement. En effet,
I'utilisation d’une poudre pré-alliée a permis de grandement faciliter les conditions de dépét. De
plus, le pré-chauffage du substrat minimise les contraintes résiduelles et ainsi limite la formation de
fissures dans le revétement.
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Figure 84 : Clichés MEB de la trace d’usure de la composition (CrFeNi)qMosTis fabriquée par DLD a partir d’une poudre pré-
alliée apreés I'essai pion-disque rotatif : a) et b) clichés MEB SE et BSE global de la trace avec une la présence d’une couche
d’oxyde, c) cliché MEB-BSE d’un décrochement d’un morceau de la couche d’oxyde, d) cliché MEB-BSE d’un arrachement de
matiere, e) cliché MEB-BSE d’une couche d’oxyde, f) cliché MEB-SE d’une zone soumise a I'usure abrasive, g) cliché MEB-SE
abrasion préférentielle de la phase FCC et f) cliché MEB-BSE abrasion préférentielle de la phase FCC

4.1.4.2.2. Echantillon fabriqué par CIC
Dans le cas de I’échantillon obtenu par CIC, on observe globalement une usure abrasive caractérisée
par des stries de taille variable (Figure 85.a, b, c). Cependant, différents mécanismes d’usure peuvent
étre mis en avant en fonction de la zone observée. Des stries d’usures sont originaires de fines
particules d’usures qui sont, par exemple, encore présentes sur Figure 85.d, mais aussi des PPB
démontrant ainsi leur contribution al'usure. Par ailleurs, il est possible d’observer des amas de
matiere dans la trace (Figure 85.e) qui peuvent provenir de I'agglomération de particules d’usure par
le passage du pion. Deux types d’arrachements de matiere sont également observés, des
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arrachement larges (Figure 85.f) et des arrachement plus fins et allongés (Figure 85.d, g). La
microstructure de I'’échantillon reste visible dans la trace (Figure 85.g, h) et la phase sombre en BSE
qui correspond a la phase FCC est préférentiellement usée lors de ce test, ce qui s’explique
principalement par sa plus faible dureté.

Figure 85 : Clichés MEB de la trace d’usure de la composition (CrFeNi)q,MosTis fabriqué par CIC a partir d’une poudre pré-
alliée apreés I'essai pion-disque rotatif: a) MEB-SE, b) MEB-BSE et c) MEB-SE image globale de la trace, d) MEB-SE particules

119



Chapitre 4 : Etude de la composition (CrFeNi)90Mo5Ti5 pré-alliée

d’usure, e) MEB-SE agglomération des débris, f) et g) MEB-BSE arrachement de matiére, h) MEB-BSE microstructure de la
trace

On observe clairement les signes d’usure abrasive sur cet échantillon, principalement sous la forme
de stries et de particules d’usure fines. On ne peut cependant pas déterminer si un type de particules
a un effet prédominant sur I'usure, en effet les stries d’usure sont a la fois originaires des PPB et des
particules d’usure provenant du revétement en contraste plus clair sur les clichés MEB-BSE (Figure
85.d). Cependant, on peut aussi observer des régions au sein desquelles trés peu de stries d’usure
sont originaires des PPB (Figure 85.g), montrant ainsi que leur participation a |'abrasion peut étre un
phénomeéne périodique dépendant des conditions locales de contact. On suppose que les amas de
matiére (Figure 85.e) sont formés lors de la compaction des particules d’usure par le pion. En effet,
ces particules d’usure sont fragmentées et deviennent de plus en plus fines facilitant leur
agglomération sous la contrainte. Les arrachements les plus gros et les plus profonds (Figure 85.f)
sont probablement causés par I'arrachement d’amas de particules d’usure qui se sont liés au
revétement. Il est possible qu’une adhésion se forme entre un amas et le revétement entrainant une
rupture cohésive arrachant alors une partie du revétement dans le processus. Les seconds sont plus
fins (Figure 85.d, g) et semblent causés par l‘enfoncement de particules d’usure dures dans le
revétement, la matiere est déplacée par déformation plastique. Il est cependant impossible de
déterminer si ces arrachements sont causés par des PPB ou des particules d’usure d’origine
métallique. Cependant au vu des dimensions de l'arrachement, il est probable que ce type
d’arrachement soit causé par des particules d’'usure métalliques de taille sensiblement similaire a
celle de I'arrachement. La composition des amas de matiére a été mesurée par EDS et correspond a
celle de I'alliage avec une addition d’oxygene. Ainsi les amas ne semblent pas composés d’une phase
en particulier, et sont le résultat de la compaction des débris d’usure. On observe une usure des deux
phases mais plus importante pour la FCC. L'usure globale conduit a la formation d’un troisieme corps
de composition proche du revétement, avec éventuellement plus de FCC

4.1.4.3. Comportement tribologique en essai linéaire

Le coefficient de frottement et la perte de masse ont été représentés sur la Figure 86 dans le cas des
essais de frottement linéaire a 473 K. Les revétements réalisés par CIC et DLD possedent un
coefficient de friction plus faible que celui du Stellite® une période de rodage étant uniquement
marquée pour I"échantillon fabriqué par DLD. En revanche, la perte de masse est nettement plus
élevée pour les ACC que pour le Stellite® et les pions antagonistes en 316L ont eux aussi un léger gain
de masse alors qu’une faible perte de masse du pion est constatée avec le Stellite®. En effet, des
particules d’usure peuvent étre agglomérées a la surface d’'une des pieces entrainant un gain de
masse.
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Figure 86 : Coefficient de friction et taux d’usure mesurés lors des essais tribologiques linéaires a 473 K sur les échantillons
fabriqués avec la poudre pré-alliée de composition (CrFeNi)qs,MosTis comparé aux résultats obtenues sur une Stellite6
fabriquée par projection laser

Pour ces essais linéaires, la trace d’usure des échantillons ainsi que la surface du pion en 316L ont été
analysées, car ce dernier peut aussi participer a la formation d’un troisieme corps.

4.1.43.1. Echantillon fabriqué par DLD

Les clichés MEB de la trace du revétement déposé par DLD sont présentés Figure 87. Aucune couche
d’oxyde ne couvre I'échantillon comme c’était le cas pour I'essai rotatif. On observe des profonds
sillons sur I'ensemble de la trace, ainsi que des dép6ts de matiere sombre en contraste BSE en faible
guantité (Figure 87.a, b), apres analyse EDS ils sont enrichis en oxygéne. Comme pour les autres
échantillons il est possible de distinguer la microstructure dans certaines zones de la trace (Figure
87.c, d), la phase FCC semble étre préférentiellement abrasée. Une fois encore, on remarque la
présence de stries d’usure dans la trace, originaires des particules d’usure ou des nitrures. Des
décrochements de matiere sont aussi présents sur cette surface principalement dans la phase FCC. Il
est méme possible d’observer un sillon fin dans la phase FCC qui est arrété par la phase o (Figure
87.c, d), une particule dure s’est probablement enfoncée dans la phase FCC plus ductile et a ensuite
été bloquée par la phase o. De plus, on observe également des modifications de surface
caractéristiques d’un étalement de matiére dans la trace (Figure 87.e). Un phénomeéne similaire est
observable sur la Figure 87.f. Un troisieme corps est formé au court du processus et se dépose en
plusieurs couches par adhésion dans cette zone, elles ont une composition similaire a celle de I'ACC,
et sont partiellement oxydées, le troisieme corps est alors composé de particules d’oxydes. Elles
proviennent probablement d’une compaction de débris d’usure par le passage du pion. Les dépots
de matiére sont hétérogenes, ils sont généralement tous enrichis en oxygene, il en existe deux
types: ceux avec une composition similaire a celle de 'ACC (Figure 87.g) et ceux avec une
composition similaire a celle du pion en 316L (Figure 87.h). Les seconds sont caractéristiques d’un
transfert de matiére du pion vers le revétement indiquant la possibilité d’une usure adhésive avec
formation d’un troisieme corps, on observe trés bien ce troisieme corps qui peut étre éjecté du
contact au bout de la trace d’usure.

Le pion a ensuite été analysé. Seul la moitié de sa surface a été en contact avec I'ACC et a été usé
(Figure 88.a, b). Il est encore possible de distinguer les stries d’usinage concentriques sur la partie
supérieure du pion. La surface usée a subi des modifications particulierement importantes, il semble
que le pion a été fortement déformé (Figure 88.c). De nombreuses particules provenant de I’ACC
sont également présentes a la surface du pion et sont responsables de I'usure des pieces. En effet,
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ces particules restent a la surface du pion et se sont probablement enfoncées dans le 316L plus
ductile. Cependant, on peut aussi observer des dépbts de matiére constitués par agglomération de
fines particules sur d’autres zones du pion (Figure 88.d, e, f), ils sont en contraste légérement plus
sombre sur la Figure 88.b et sont enrichis en éléments provenant de I’ACC indiquant clairement un
transfert de matiére important du revétement vers le pion. Les particules fines (Figure 88.f)
présentes sur ces dépots sont aussi enrichies en titane indiquant qu’elles proviennent au moins en
partie de I’ACC. Ainsi ces particules sont piégées par le 316L et un troisieme corps, composé d’un
mélange de 316L et d’ACC se forme a la surface du pion expliquant la perte de masse faible mesurée
(Figure 88).
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Figure 87 : Clichés MEB de la trace de la composition (CrFeNi)qoMosTis fabriquée par DLD a partir d’une poudre pré-alliée
apreés l'essai linéaire a 473 K : a) cliché MEB-SE global de la trace, b) cliché MEB-BSE global de la trace, c) Cliché MEB-SE
usure préférentielle d’une phase, d) Cliché MEB-BSE usure préférentielle d’une phase, e) cliché MEB-SE zone soumise d une
usure abrasive, f) Cliché MEB-SE zone soumise a la déformation plastique de I’ACC, g) Cliché MEB-BSE d’un amas de matiére
et f) Cliché MEB-SE d’un amas de matiere
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Figure 88 : Clichés MEB de la surface du pion 316L aprés I’essai tribologique linéaire a 473 K contre I’ACC fait en DLD a partir
de la poudre pré-alliée de composition (CrFeNi)qoMosTis : a) cliché MEB-SE global du pion, b) cliché MEB-BSE global de la
trace, c) cliché MEB-SE dépét de matiere densifié, d) cliché MEB-SE d’un dépét de matiére sur les sillons d’usinage, e) cliché
MEB-SE d’un dépdt de matiére sur le pion, f) cliché MEB-SE global de la trace particules fines sur un dépét de matiere

On observe sur I’ACC élaboré par DLD une usure causée principalement par abrasion. En effet, on des
stries d’usure caractéristiques de I'usure abrasive sont visibles ainsi que I'étalement d’un troisiéme
corps caractéristique d’une usure adhésive. Les nitrures présents dans le revétement semblent
participer une nouvelle fois a 'usure comme le montre les stries d’usure qui proviennent de leur
arrachement (Figure 87.c), cependant leur contribution n’est pas quantifiable. On observe également
des phénomenes de dépdét d’un troisieme corps sur ce revétement, probablement favorisés par la
température de I'essai ou la ductilité du pion en 316L. On observe a la fois des dép6ts de matiére
provenant du revétement lui-méme mais aussi du pion. L'usure abrasive a partir de fines particules
d’usure est ainsi couplée a la formation d’un troisieme corps.

Concernant le pion, sa surface a été particulierement affectée par une usure abrasive. Cependant on
observe également I'étalement du troisieme corps mixte composé de I’ACC et du 316L. En effet, on
remarque aussi un transfert de matiere entres les deux pieces, en particulier du revétement vers le
pion. On retrouve le troisieme corps formé par le mélange de particules d’usure provenant du
revétement et du pion. Les particules engendrées pendant le frottement se déposent sur le pion ou
elles sont ensuite agglomérées et mélangées a sa surface formant ainsi le troisieme corps. On serait
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donc en présence d’'un mécanisme d’usure majoritairement abrasif associé a une adhésion partielle
du troisieme corps. Méme si le pion est usé, sa surface est protégée lors de cet essai par le troisieme
corps, sa ductilité lui permet de piéger les particules d’usures fines, cependant ce troisieme corps
entraine une perte de masse importante sur le revétement (Figure 86).

4.1.43.2. Echantillon fabriqué par CIC

Des clichés MEB de la trace d’usure de I’échantillon CIC sont présentés sur la Figure 89. On constate
aussi I'absence de la couche d’oxyde (Figure 89.a, b). On remarque des stries d’usure caractéristiques
d’une usure abrasive. Dans ces zones il est encore possible d’observer la microstructure de
I’échantillon au niveau de la trace (Figure 89.c). Les PPB sont également visibles sur ce cliché, les
stries ayant pour origine ces particules montrent qu’elles peuvent ici aussi participer a l'usure. Des
petits arrachements de matiere (Figure 89.d), ainsi qu’un remaniement de surface sur la droite du
cliché provoqué par un faible étalement de matiere usée sont aussi visibles. On constate également
la présence d’un dépo6t de matiére en contraste sombre sur la Figure 89, une analyse EDS montre que
ce dépot est riche en oxygene, sa composition est proche de celle du 316L. Des enlévements de
matiére importants ont engendré un remaniement de surface (Figure 89.f). En effet, la formation de
sillons profonds générant des déplacements de matiere importants sur leur bord. Ces déplacements
peuvent alors partiellement remplir les sillons adjacents comme présenté Figure 89.f. Sur les bords
de la trace d’'usure, on remarque des amas de particules trés fines (Figure 89.g, h, f), ce sont
probablement des débris d’usure provenant du revétement, ils sont également riches en oxygéne, et
sont trés fins, ce qui explique la présence des fines stries observées sur le reste de la surface. Enfin
un autre dépo6t de matiére est présent sur la fin de la trace, lui aussi est enrichi en oxygeéne (Figure
89.j) et sa composition correspond a celle de I’'ACC.

Les clichés MEB du pion en 316L apres frottement linéaire a 473 K contre I’ACC fait par CIC sont
présentés sur la Figure 90. Le pion a été usé uniquement sur la moitié de sa surface. Il est possible de
visualiser clairement les lignes d’usinage concentriques sur une partie du pion (Figure 90.a, b). On
observe une usure abrasive avec des stries d’usure originaires de particules dures (Figure 90.c, d).
Dans certaines zones, cette usure est moins marquée puisqu’il est encore possible d’observer les
lignes d’usinage (Figure 90.e), néanmoins on observe des sillons larges d’environ 20 um provoqués
par le passage de particules dures de taille similaire. Ces sillons sont formés par I'enlévement de
matiere et la ductilité du pion en 316. Un autre phénomene de déformation plastique concerne
I’étalement de matiére du pion (Figure 90.f), la matiére enlevée est étalée a la surface du pion. Enfin
il est également possible de remarquer des modifications de surface importantes provoquées par
une fois encore par déformation plastique (Figure 90.g), un amas important de matiére a été étalé. Il
est possible d’observer la présence d’une couche sombre riche en oxygéne dans la zone usée (Figure
90.h). Elle est également riche en titane ce qui indique qu’elle est composée de matiere provenant
du revétement ACC, démontrant I'existence d’un transfert de matiére du revétement vers le pion.
Sur la Figure 90.i, il est possible d’observer des fines particules au sein de cette couche. Ces particules
proviennent elles aussi de I'’ACC et sont probablement responsables de I'usure des deux surfaces. Il
est ainsi probable que la matiere déposée sur le pion soit le résultat d’'une compaction de petites
particules d’usure et/ou d’une agglomération avec la matiére ductile du pion formant alors un
troisieme corps. Enfin, on peut observer une trés forte modification de surface sur le bord du pion
(Figure 90.j) avec un dép6t de matiere riche en titane.
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a)

Figure 89 : Clichés MEB de la trace de la composition (CrFeNi)oyMosTis fabriquée par CIC a partir d’une poudre pré-alliée
apreés l'essai linéaire a 473 K : a) cliché global MEB-SE de la trace, b) cliché global MEB-BSE de la trace, c) cliché MEB-BSE de
I'usure abrasive, d) cliché MEB-SE d’un arrachement de matiére, e) cliché MEB-SE d’un dépbt de matiere sur I’ACC, f) cliché
MEB-SE d’un remaniement de surface de matiere, g) cliché MEB-SE d’un dépét de particule fines sur le bord de la trace, h)
cliché MEB-BSE d’un dépét de particule fines sur le bord de la trace, i) cliché MEB-SE d’un dépét de particule fines sur le bord
de la trace, j) cliché MEB-SE d’une couche de débris sur le bord de la trace
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Figure 90 : Clichés MEB de la surface du pion 316L aprés I’essai tribologique linéaire a 473 K contre I’ACC fait en CIC a partir
de la poudre pré-alliée de composition (CrFeNi)qssMosTis : a) clichés MEB-SE du centre de la trace, b) clichés MEB-BSE du
centre de la trace, c) clichés MEB-SE du centre de la trace, d) clichés MEB-SE et MEB-BSE du centre de la trace, e) clichés

MEB-BSE d’usure abrasive usure sur les lignes d’usinage, f) clichés MEB-SE du centre de remaniement d’un remaniement, g)

clichés MEB-BSE du remaniement de surface avec une morphologie différente, h) clichés MEB-BSE d’un dépét de matiére
oxydé sur le pion, i) clichés MEB-BSE d’un dépét de matiére oxydé sur le pion et j) clichés MEB-BSE d’un remaniement de
surface important en bordure du pion
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On observe principalement sur I’échantillon CIC lors de I'essai linéaire une usure abrasive avec des
stries d’usure et la présence de particules fines. On peut aussi y observer la microstructure de
I’échantillon, et une observation fine de la surface montrent que des stries d’usure sont également
originaires des PPB indiquant ainsi leur participation a I'usure. Comme pour I’échantillon CIC lors de
I'essai rotatif, les PPB ne participent pas toutes a I'usure probablement a cause de phénomeénes
d’usure cycliques. Un nombre important de particules d’usure fines est observé sur les bords de la
trace. Elles sont enrichies en oxygene et leur composition est similaire a celle de I’ACC confirmant
gu’elles proviennent bien du revétement. Ces particules peuvent également étre compactées et
former des amas de matiere de taille plus importante. Ces amas sont caractéristiques de la formation
d’un troisieme corps, on observe tout de méme un dép6t moins important que dans le cas de
I’échantillon DLD.

On remarque également une usure abrasive sur le pion en 316L. A cause de sa plus faible dureté, le
pion est beaucoup plus sensible a la déformation plastique, on observe des sillons d’usure profonds
et des particules d’usure. On constate également la présence d’'un échange de matiére entre le pion
et le revétement. Les transferts du revétement vers le pion sont les plus fréquents. En effet, des
dépots de matiere provenant de I’ACC sont présents sur de nombreuses zones du pion et compose le
troisieme corps. De plus, on retrouve des particules fines partiellement densifiées provenant de I’ACC
a la surface du pion. Ainsi dans ces conditions, I’échantillon CIC est principalement susceptible a une
usure abrasive qui se répercute sur le pion. Des particules d’usure provenant de I’ACC sont
responsables de I'usure des deux matériaux. On constate des stries d’enléevement de matiere du pion
mais également des dépots de troisieme corps qui peuvent compenser en partie les pertes de 316L
et expliquer la perte de masse. On a cette fois aussi un mécanisme mixte abrasif associé a des
adhésions de troisieme corps.

Récapitulatif :

e la couche d’oxyde observée a la section 3.6.3 est uniquement présente sur I'échantillon fait
par DLD et seulement lors du test rotatif ;

e Lors des essais rotatifs a température ambiante I'usure est abrasive ;

e lors des essais linéaires a 473 K, le mécanisme d’usure est principalement abrasif avec
adhésion d’un troisitme corps. En particulier pour I’échantillon DLD oU lI'on observe
I’étalement du troisieme corps sur le pion et le revétement .

4.2. Discussion

4.2.1. Présence d’une phase BCC a haute température

Les analyses DSC présentées dans la section 4.1.1 et le diffractogramme de la Figure 71 suggerent
I’existence d’une phase BCC a haute température. En effet, la présence d’une phase BCC apres
I’'atomisation et I'absence de cette méme phase sur des échantillons obtenus avec des vitesses de
refroidissement relativement rapides semble confirmer cette hypothese. Ainsi, la phase BCC serait
uniquement stable a haute température comme cela a été calculé avec la base TCHEA4 (Figure 38
section 2.4.2). Cependant les incertitudes sur les températures de transformation calculées de cette
phase sont relativement importantes, car si elle est absente des échantillons recuits a 1273 K et 1373
K, la simulation calcule sa présence a ces températures.

D’autre part, cette méme phase BCC est totalement absente des calculs effectués avec la base
TCHEA1, alors qu’elle offre les calculs les plus proches des résultats expérimentaux du moins jusqu’a
1373 K (Figure 39 section 2.4.2). Cependant, si les calculs réalisés avec la base TCHEA4 ne sont pas en
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accord avec les observations expérimentales jusqu’a 1373 K, ils indiquent la présence d’'une phase
BCC mais avec des températures de transformation erronées. Il n’a toutefois pas été possible de
déterminer avec précision la température de précipitation de la phase BCC, tout comme celle de la
transformation BCC -> ¢ au moyen des analyses DSC.

4.2.2. Microstructure : influence du procédé de fabrication

Les différents procédés utilisés pour réaliser la composition (CrFeNi)soMosTis ont permis d’obtenir
des échantillons avec des microstructures bien différentes. En particulier, entre les échantillons
réalisés par DLD et CIC. Faute de temps, le pourcentage de chaque phase a été mesuré uniquement
sur les cartographies EBSD, limitant fortement I’échantillonnage et donc la représentativité de ces
mesures, c’est pourquoi les résultats sont donnés sans intervalle de confiance. Des mesures sur un
nombre de cartographies plus important auraient été nécessaires pour confirmer ces premiers
résultats. Il est cependant possible de noter que I'échantillon fabriqué par CIC possede une quantité
de phase o et de phase NisTi supérieure a celles de I'alliage élaboré par DLD (Tableau 15).
L'utilisation de la CIC avec son refroidissement lent permet d’étre plus proche de I'équilibre et donc
de former une quantité plus importante de phase o expliquant I'écart de dureté entre les deux
échantillons

Expérimental Calcul CALPHAD

Procédé | Phase | Fraction Composition (at%) Fraction Composition (at%)
de phase Ti Cr Fe Ni Mo de phase Ti cr Fe | Ni Mo
Fcc 55,3 4,4 24,5 31,3 36,6 33 31,3 1,5 22,1 41,9 33,7 0,8
DLD ] 44,2 3,1 36,8 321 22,2 5,8 50,7 0,0 45,8 314 13,4 9,5
NiaTi 0,6 14,7 11,4 18,2 54,3 1,4 18,0 24,6 1,3 57 68,4 0,0
Fcc 399 4,3 22,3 31,1 40,7 1,6
CIC o] 53,9 3,1 37,6 31,5 21,4 6,4
NiaTi 6,2 17,9 9,5 9,5 61,7 14

Tableau 15 : Fraction des phases dans les échantillons fabriqués a partir de la poudre pré-alliée de composition
(CrFeNi)goMosTis en DLD (observation sur la coupe paralléle au substrat) et en CIC mesurée sur les cartographies EBSD, et
composition de ces phases mesurée par EDS, les composition et fractions provenant des CALCULS CALPHAD ont été
effectuées a 1173K

La température de dissolution de Ni;Ti est inférieure a 1373 K puisque cette phase n’est pas observée
aprés un recuit suivi d’'une trempe a cette température (Figure 39 section 2.4.2) et que les courbes
DSC montrent qu’elle disparait vers 1360 K (section 4.1.1), elle est donc absente lors du frittage de la
poudre a 1433 K en CIC. Le refroidissement lent a 1 K.s™ qui suit la densification en CIC a permis la
formation d’une quantité importante d’aiguilles de phase Ni;Ti, observations similaires a celles
réalisées apres un maintien a 1173 K et 1273 K pendant plusieurs jours. Le refroidissement lent de la
CIC permet donc de précipiter une quantité plus importante de phase Ni;Ti que dans le cas de la DLD,
mais bien entendu plus faible que celle obtenue lors des recuits. La quantité de cette phase a un
impact direct sur la dureté de cette composition. En effet I'augmentation de la fraction volumique de
phase Ni;Ti diminue la quantité de titane mais aussi de nickel disponible. Ainsi, le reste de I’alliage est
appauvrit en nickel, la quantité d’élément gammagéne diminuant la proportion de phase FCC aussi et
a l'inverse la fraction de phase ¢ augmente.

C’est pourquoi I'alliage réalisé par CIC possede une quantité de phase ¢ plus importante que celui
fait par DLD expliquant ainsi la différence de dureté entre ces échantillons.

Seules les interfaces des revétements réalisés avec la poudre pré-alliée ont été étudiées. Trois
interfaces ont été caractérisées : ACC avec le tube en 304L en CIC, ACC avec le filtre en 316L en CIC et
ACC avec le substrat en 316L en DLD. Ces trois interfaces, toutes différentes, présentent une bonne
liaison métallique sans fissure avec l'acier inoxydable. Dans le cas de la DLD, on observe un
affinement de la phase o jusqu’a l'interface. On observe une phase BCC dans le 316L au niveau de
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I'interface dans la ZAT (Zone Affectée Thermiquement), on observe alors une transition entre la
phase o dans I’ACC et une phase BCC dans le 316L. Méme si la transition de phase semble graduelle,
la phase o est présente de maniére quasi-continu a l'interface ce qui peut favoriser la délamination
du revétement, délamination qui a souvent été constatée pour de nombreuses nuances en DLD
(section 3.6.1).

Dans le cas de I'alliage élaboré par CIC, I'interface avec le 316L est moins marquée, il y a peu de
changement comparé a la microstructure du reste de |'alliage. Comme des PBB se sont formées sur
les anciennes particules de poudres, on remarque que la premiére couche de particules de poudre en
contact avec l'acier inoxydable ne contient pas de phase o ni de phase NisTi, cela s’explique par la
diffusion du molybdéne, du titane, du chrome et du nickel dans I'acier inoxydable. Concernant le
couple ACC/304L, on observe en plus des PBB un nombre important de nitrures de titane au niveau
de l'interface, dont on suppose que la formation provient d’'une concentration importante d’azote
dans le 304L. Il n’a pas été possible de déterminer I'influence des PPB et des nitrures sur la tenue de
I'interface. Il serait nécessaire de mesurer la quantité d’azote dans les substrats et le conteneur de
CIC pour confirmer le mécanisme de formation des nitrures. Il a tout de méme été possible de
démontrer que la quantité d’azote du conteneur CIC ou du substrat dans le cas de revétements faits
par CIC peut avoir un impact particulierement important sur les phases présentes a l'interface. En
effet, il semble préférable de contréler la quantité d’azote du substrat afin de limiter la formation des
nitrures a l'interface. Il serait ainsi nécessaire de quantifier la fraction d’azote dans le filtre en 316L
afin de pouvoir mesurer avec précision cette quantité limite.

A notre connaissance, c’est la premiére fois qu’une poudre de cette composition a été atomisée, ce
qui a par ailleurs posé un certain nombre de problémes au fabricant (section 4.1). Une maitrise
accrue des conditions d’atomisation serait une voie d’amélioration pour la réalisation de ces
revétements. En effet, une baisse du nombre de particules de poudre creuses permettrait
probablement d’augmenter la densité des revétements DLD réalisés en diminuant la porosité. De
plus, I'obtention d’une poudre avec une contamination plus faible en éléments interstitiels comme le
carbone, I'azote et I'oxygene devrait également diminuer la quantité de PPB et de nitrure dans les
échantillons. La diminution de la quantité d’azote dans la poudre pourrait étre atteinte en changeant
le gaz d’atomisation pour de I’argon. Cependant cette solution est susceptible d’entrainer du nombre
de pores dans les revétements puisque I'argon est insoluble dans la majorité des alliages métalliques.

On peut aussi s’intéresser aux roles des différents éléments sur la microstructure de la composition
(CrFeNi)goMosTis. Ainsi un alliage ternaire équimolaire de CrFeNi possede une microstructure FCC a
haute température et FCC+BCC en dessous de 1250 K, pour cette composition le nickel un élément
gammagene et le Cr est alphagene. L'ajout de molybdéne qui est lui aussi un élément alphagéne qui
augmente la fraction de phase BCC a haute température. Cependant c’est cet élément associé au
chrome et au fer qui est responsable de la transformation de la phase BCC en c au refroidissement.
C'est donc l'ajout de cet élément qui permet I‘obtention des niveaux de dureté observés sur cette
composition. Le titane est essentiellement présent soit en solution solide dans les phases ¢ et FCC
soit au sein de l'intermétallique NisTi. L'impact de cette phase sur la dureté et le comportement
tribologique reste incertain. Parmi les nombreuses compositions testées de la forme
(CrFeNi)oyMosM2s, c’est celle avec M2=Ti qui est a la plus dure démontrant clairement que le titane
participe a la dureté du matériau, probablement en étant en solution solide dans les phases FCC et .
Ainsi 'augmentation de la quantité de phase Nis;Ti va appauvrir le reste de I'alliage en nickel,
diminuant alors la quantité d’éléments gammagenes et ainsi la quantité de phase FCC. Ce qui permet
alors 'augmentation de la fraction de phase & au sein de I'alliage, accroissant sa dureté.
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4.2.3. Comportement tribologique
Concernant le comportement tribologique, la principale différence concerne la formation de Ila
couche d’oxyde lors des essais sur les échantillons réalisés par co-projection de poudre (section
3.6.3). En effet cette couche a uniqguement été observée lors de I'essai rotatif sur I'échantillon fait par
DLD avec la poudre pré-alliée (Figure 84) et elle n’a pas été observée sur I’échantillon réalisé par CIC
testé dans des conditions similaires. Plusieurs hypothéses peuvent alors étre émises :

e |a microstructure CIC entraine des conditions d’usure générant un échauffement locale
différent de I’échantillon DLD qui ne permet pas d’oxyder les particules d’usure ;

e enfin la conductivité thermique de la phase ¢ est inférieure a celle du 316L [181, 191], ainsi
la répartition plus fine de cette phase dans I’échantillon pourrait limiter les échauffements
locaux et ainsi |’oxydation.

Cependant cette couche n’a pas été observée sur les échantillons DLD et CIC lors des essais linéaires.
Ainsi la formation de la couche d’oxyde semble induite par les conditions de l'essai et leur
répercussion sur la surface du revétement. En effet, I'utilisation d‘un pion en 316L au lieu d’une bille
en rubis modifie trés certainement les conditions de contact et ainsi I'échauffement locale du
revétement.

Malheureusement il n’a pas été possible d’effectuer des études supplémentaires afin de comprendre
la formation ou l'absence de cette couche protectrice. Des essais supplémentaires sont encore
nécessaires.

La présence des PBB sur les échantillons CIC et des nitrures dans les échantillons DLD peuvent
influencer le comportement tribologique. Des stries d’'usure provenant de ces particules ont été
observées confirmant leur participation a l'usure. Cependant au vu de leur petite taille il n’a pas été
possible de déterminer leur contribution a l'usure.

Le mécanisme d’'usure des essais linéaires a 473 K n’est pas encore compris dans son entiereté.
Cependant pour les deux échantillons, on observe un mécanisme mixte abrasif avec I'adhésion d’un
troisieme corps. L'usure est principalement abrasive dans le cas de I’échantillon CIC, les phénoménes
d’adhésion sont moins présents avec cette élaboration. Alors que pour I’échantillon DLD, I'adhésion
est visible a la fois sur le revétement et sur le pion. Cette différence a un impact sur la perte de
masse qui est plus faible dans le cas de I'échantillon DLD. Ainsi le mécanisme d’usure adhésive
semble avoir un impact bénéfique sur la perte de masse. Méme si leur comportement tribologique
est proche, il semble donc que la microstructure obtenue en DLD permette d’obtenir de meilleurs
résultats que le procédé de CIC pour cette composition. Cependant méme si le coefficient de
frottement est plus faible que celui du Stellite®, la perte de masse est beaucoup plus importante.
Cette composition, bien que possédant un coefficient de frottement plus faible ne présente pas un
meilleur comportement tribologique global que le Stellite®. Néanmoins I'obtention d’un coefficient
de frottement faible est un résultat substantiel tres encourageant. Il est encore possible d’améliorer
la qualité de la poudre ou méme de la composition afin d’améliorer les propriétés du revétement.

4.3.Résumé et conclusion
Dans cette partie il a été possible de fabriquer des revétements ACC de composition (CrFeNi)gsMosTis
avec une unique poudre pré-alliée en utilisant les procédés de DLD et de CIC. Dans un premier temps
la poudre a été caractérisée, montrant ainsi que sa microstructure était différente de celle des
échantillons réalisés jusqu’a présent. En effet, le refroidissement rapide subi par la poudre lors de
|’atomisation a entrainé la formation des phases FCC et BCC. Cette phase se formerait donc a haute
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température et se transformerait au refroidissement en phase c. Les analyses réalisées permettront
de fournir des informations susceptibles d’améliorer les bases de données CALPHAD.

La microstructure des revétements faits a partir de la poudre pré-alliée a ensuite été caractérisée.
Celle de I'échantillon DLD est similaire a celle obtenue par co-projection (section 3.6.3). On observe
toujours les trois phases o, FCC et Ni3Ti. Une caractérisation de I'interface avec le substrat en 316L a
permis de montrer un affinement de la phase ¢ dans cette zone, une phase BCC s’est formée dans le
316L juste en dessous de l'interface. Aucune fissure n’a été observée au niveau de l'interface
démontrant la réalisation d’'un dépdt sain malgré la présence de phase o a l'interface. Concernant
I’échantillon fait par CIC, sa microstructure est plus fine que celle observée sur les autres
échantillons. Une fraction plus importante de phase o est observée dans cette composition
augmentant sa dureté. Une quantité plus importante de phase Ni;Ti s’est formée grace au
refroidissement lent du procédé. Des PPB de type oxy-nitrure sont présentes sur I'ensemble de
I’échantillon, elles sont induites par la présence d’oxydes a la surface de la poudre et restent
présentes apres la compaction. L'interface avec |'acier inoxydable a également été caractérisée et est
saine, méme si des nitrures sont présent sur celle avec le 304L.

Enfin le comportement tribologique de ces deux échantillons a été caractérisé par deux types
d’essai sous atmosphére argon:

e rotatif a température ambiante contre un pion rubis
e linéaire a 473 K contre un pion en 316L.

Lors de I'essai rotatif sur I’échantillon DLD une couche d’oxyde s’est formée et protege partiellement
la surface, cette couche est absente de I'échantillon CIC. Cependant leur coefficient de friction et leur
taux d’usure sont relativement proches et meilleurs que celui du Stellite®. Lors des essais linéaires a
473 K, on observe I'adhésion d’un troisieme corps en plus de I'usure abrasive. Un échange de matiéere
a lieu entre le pion en 316L et le revétement en ACC et en particulier du revétement vers le pion. Ce
phénomeéne est plus marqué pour I’échantillon DLD qui possede alors un meilleur comportement
tribologique. Le coefficient de frottement est méme plus faible que celui du Stellite®. Cependant la
perte de masse est beaucoup plus importante pour les ACC comparée a celle du revétement base
cobalt. Toutefois I'obtention d’un revétement avec un coefficient de frottement plus faible que le
Stellite® est un résultat tout a fait convenable. En effet, parmi les alliages base nickel et base fer
testés au CEA comme le Colmonoy et le Tribaloy, aucun d’entre eux n’a pas obtenir un coefficient
plus faible que celui du Stellite®. De plus, il est raisonnable de penser qu’'une optimisation de la
composition est encore possible afin d’améliorer son comportement tribologique. Si les PPB ou les
nitrures se révelent étre problématiques 'obtention d’'une poudre moins polluée permettra de
diminuer fortement leur présence.
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Conclusion générale

Cette thése a été consacrée a I'étude de plusieurs compositions d’AHE/ACC sans cobalt dans
I’objectif de remplacer les alliages de cobalt de type Stellite® utilisés comme revétement épais pour
leur résistance a l'usure dans les centrales nucléaires. Ce remplacement est nécessaire afin de limiter
la contamination des circuits de la centrale par le ®Co radioactif. Les alliages conventionnels sans
cobalt ne pouvant, pour l'instant, pas atteindre un niveau de performance similaire, il a été proposé
de s’intéresser aux AHE/ACC. Ces alliages englobent des domaines de composition inusités ce qui
pourrait permettre I'élaboration de nouveaux alliages susceptible de substituer le Stellite®.
Rapidement, I'étude s’est portée principalement sur les ACC, dont les propriétés semblent plus
adaptées a la résistance a l'usure que celles des AHE a cause de la présence de plusieurs phases dont
des phases intermétalliques qui conduisent a une augmentation de la dureté.

L'objectif de cette thése s’est donc focalisé sur le développement d’'un ACC sans cobalt possédant
des propriétés tribologiques proches de celles du Stellite®. On s’est d’abord basé sur une étude
CALPHAD couplée a une analyse expérimentale afin de réduire le nombre de compositions a étudier
jusqu’a obtenir une unique composition a analyser en détails. Cet alliage a été élaboré sous forme de
revétements épais par deux procédés : DLD et CIC afin de pouvoir étudier I'influence du procédé de
fabrication sur le comportement tribologique.

Exploration de plusieurs familles d’alliage

Dés le début, une liste d’éléments possibles a été établie en prenant en compte un ensemble de
données (analyse bibliographique, prise en compte des col(its matiére, prise en compte de la
compatibilité avec les substrats, ...). Les domaines de composition de ces alliages étant, malgré tout,
particulierement étendus, la premiére partie de ce travail a été consacrée a une exploration
numérique, de plusieurs familles d’alliage par la méthode CALPHAD. Cette technique permet
d’explorer un domaine de composition étendu afin de réduire le nombre d’échantillons a réaliser
expérimentalement. Le critére principal de cette sélection a été la présence de phases dures de type
intermétallique afin de ne pas utiliser de renforts céramiques. Les calculs sont portés sur plusieurs
compositions au sein de plusieurs familles (CrFeNi);g0.xyM1M2,, avec M1 et M2 choisis parmi les
éléments Al, Mn, Mo, Ti et V. Toujours dans une optique exploratoire, plusieurs compositions au sein
de différentes familles de type (CrFeNi)i00xyM1M2, ont été fabriquées afin d’effectuer des essais de
dureté. L'ensemble des familles d’alliage a atteint le niveau de dureté requis. Deux catégories
d’alliage ont pu étre identifiées: la premiere avec une microstructure simple composée d’une
solution solide renforcée par une seule phase intermétallique, et la seconde avec une microstructure
complexe composée de plusieurs solutions solides et phases intermétalliques. Ainsi la dureté de la
premiere provient uniquement de la quantité de la phase intermétallique alors que la seconde
dépend également de la nature de ces phases qui peut varier en fonction de la composition
chimique. Avoir une microstructure simple permet de facilement contrdler les caractéristiques de
I’échantillon en fonction de la fraction et de la morphologie de la phase intermétallique. A I'inverse
une microstructure plus complexe permet de faire fortement varier la dureté et probablement les
propriétés tribologiques en fonction de la fraction et nature des phases présentes. Les familles avec
le plus de potentiel dans ces catégories ont été sélectionnées.

Ainsi I'étude s’est poursuivie avec la famille (CrFeNi)MoV renforcée uniquement par la phase sigma
et la famille (CrFeNi)MoTi durcie par les phases sigma, C14 Laves et NisTi en fonction de sa
composition. Aprés des essais tribologiques rapides, la famille (CrFeNi)MoTi démontre de meilleures

133



propriétés. Il a alors été choisi de fabriquer plusieurs compositions au sein de la famille (CrFeNi)MoTi
sous forme de revétements par co-projection de poudre en DLD. Cette technique permet de réaliser
différentes composition en utilisant trois poudres différentes, cependant la co-projection de
plusieurs poudres et en particulier du molybdéne génére des défauts supplémentaires comme des
particules infondues. Il est ainsi nécessaire d’adapter les paramétres de dépot afin de limiter la
formation de tel défauts, ce qui peut modifier la microstructure des échantillons obtenus et, donc,
leur comportement tribologique. Néanmoins, cette technique permet la réalisation rapide d’un
nombre important de compositions différentes.

La microstructure de plusieurs compositions a alors a été caractérisée en détails. Leur dureté
provient pour l'alliage (CrFeNi)ooMosTis de la phase sigma et des phases sigma, NisTi et C14 Laves
pour les compositions (CrFeNi)sgMo4Tiio et (CrFeNi)sgMoysTis. Il a ainsi été possible d’étudier le
comportement tribologique de ces compositions. Elles présentent toutes une usure abrasive avec un
coefficient de frottement supérieur a celui du Stellite® mais un taux d’usure plus faible. Néanmoins,
La composition la plus résistante a l'usure a été (FeNiCr)poMosTis, sa dureté provenant
essentiellement de la phase sigma. Lors des essais tribologiques a température ambiante, la
formation d’une couche d’oxyde a permis d’obtenir une usure plus faible que celle du Stellite® mais
un coefficient de frottement plus élevé. C'est également la composition contenant le moins de
molybdéne et de titane facilitant la formation d’une liaison métallurgique avec le substrat en 316L.
C’est donc cette composition qui a été atomisée afin de réaliser des essais tribologiques plus poussés
sur des revétements fabriqués par DLD et CIC. Cette exploration d’un vaste domaine de composition
a permis la sélection d’une unique composition parmi un ample choix d’alliages. Il est indispensable
d’utiliser la méthode CALPHAD afin de réduire le nombre d’échantillons a réaliser. C’'est bien le
couplage des calculs CALPHAD et des analyses expérimentales qui a permis de sélectionner une
composition. Elle posséde le meilleur comportement tribologique parmi les ACC testés. Il est encore
possible d’améliorer cette méthode en utilisant de maniére plus intensive la DLD afin de fabriquer et
d’analyser un nombre plus important de compositions.

Procédé de fabrication

Plusieurs procédés ont été utilisés afin de réaliser I'exploration des familles d’alliage. Le procédé de
DLD est particulierement adapté a la réalisation massive d’échantillons de compositions différentes.
En effet, la possibilité de réaliser des échantillons in-situ par co-projection de poudres autorise la
réalisation d’échantillons de compositions variées et méme de gradients de composition. Plusieurs
tentatives de fabrication et d’étude de gradients de composition ont été entreprises. Elles n’ont
cependant pas été présentées ici car il n’a pas été possible de différencier les effets de la variation
des compositions et des vitesses de refroidissement sur la microstructure. De plus, la fabrication d’un
échantillon avec un gradient de composition en molybdéne requiert une modification importante des
parametres au cours de la fabrication afin d’assurer la fusion de cet élément. Ceci rend alors difficile
la compréhension des changements de microstructure. D’ailleurs, il n’est pas envisageable
d’effectuer des essais tribologiques sur des gradients de composition. C’est pourquoi au cours des
travaux le choix s’est porté sur la fabrication de plusieurs échantillons de compositions différentes au
lieu de gradients de composition.

Méme lors de la réalisation d’échantillons de composition différentes il peut étre nécessaire de
modifier les parametres de dépot afin d’assurer la fusion des éléments les plus réfractaires ce qui
entraine alors des différences de conditions de solidification et donc de microstructure limitant les
comparaisons entre les échantillons. Dans certains cas, la réalisation d’'un dépot n’est pas aisée
rendant méme difficile I'optimisation des parametres de dépdt, ce qui se révele contreproductif pour
la réalisation d’un « screening » rapide. L'utilisation de poudres facilite également la formation
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d'impuretés dans les échantillons réalisés. Méme si ce procédé permet d’effectuer un « screening »
rapide au sein d’une famille d’alliages, il est nécessaire de prendre en compte les effets complexes du
procédé sur la microstructure ce qui peut limiter les comparaisons. Cependant, dans le cadre de
I’étude de revétements, il est alors possible d’effectuer les étapes de « screening » et de réalisation
de revétements en utilisant le méme procédé.

Le four a arc est le procédé couramment utilisé pour fabriquer des AHE/ACC. En effet, il permet la
fusion et le mélange de la plupart des éléments métalliques méme les plus réfractaires comme le
tungsténe. Il est cependant difficile de contrdler les conditions de refroidissement, c’est pourquoi des
recuits d’homogénéisation sont souvent pratiqués sur ce type d’échantillon afin d’effectuer des
comparaisons plus fideles. C’est donc un procédé le fiable pour cette étape de screening. Cependant
dans le cas d’une étude tribologique, le procédé de DLD conduit, lui aussi, a la réalisation rapide de
revétements, ce qui permet d’évaluer un grand nombre d’alliages en peu de temps.

Approche numeérique par les calculs CALPHAD et validation
expérimentale

Les analyses microstructurales des échantillons de plusieurs compositions de la famille (CrFeNi)MoTi
et en particulier de la composition (FeNiCr)gMosTis fournissent suffisamment d’informations pour
permettre une comparaison avec la simulation CALPHAD. Dans le chapitre 2, I'analyse d’échantillons
recuits jusqu’a 1373 K a permis de comparer les calculs fournis par deux bases de données : TCHEA1
et TCHEAA4. Ainsi, les phases présentes aprées les recuits pratiqués correspondaient a celles calculées
par la base TCHEA1. Cependant aprés des analyses DSC a plus hautes températures, la présence
d’une phase BCC non prévue par la base TCHEAL a été confirmée. Cette phase est calculée par la
base TCHEA4 mais son domaine d’existence est erroné. En effet, les observations effectuées sur les
recuits restent valables et la base TCHEA1 fournit des calculs cohérents jusqu’a 1373 K. Cependant
au-dessus de cette température, c’est la base TCHEA4 qui fournit les résultats les plus proches des
observations expérimentales. Pour certaines compositions il est encore nécessaire d’enrichir les
bases de données afin d’obtenir des calculs plus fiables. Ces résultats peuvent compléter les bases de
données et améliorer la précision des futurs calculs utilisant des éléments similaires. Cependant il n’a
pas été possible de mesurer avec précision la température de formation et de dissolution de la phase
BCC, des analyses supplémentaires sont requises.

Cette partie de I'’étude montre que, si les calculs thermodynamiques sont tout a fait utiles pour
évaluer de grands domaines de compositions, les bases de données disponibles actuellement
peuvent contenir des imprécisions comme des défauts de données thermodynamiques, des
omissions, ou des approximations ou des simplifications des bases qui peuvent conduire a des calculs
qui different de maniere significative des résultats expérimentaux. Ceci est particulierement vrai
pour les compositions étudiées ici, compositions qui se situent dans des domaines des diagrammes
de phases extrémement peu étudiés.

L'approche qui été proposée reste donc tout a fait crédible, méme si les calculs sont réalisés a
I’équilibre alors qu’il n’est jamais atteint pour les alliages bruts de solidification. Cette approche a
cependant nécessité une évaluation expérimentale qui reste prédominante. Malgré tout, les calculs
CALPHAD ont permis d’étudier un domaine de composition relativement vaste et d’obtenir les
compositions capables de former des phases intermétalliques au sein de plusieurs familles d’alliage.
Il ne faut pas oublier que les calculs thermodynamiques ont également contribué a étudier le role des
différents éléments sur la microstructure.

Etude de la composition (FeNiCr)gMosTis
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En se fondant sur les résultats précédents, une poudre de composition (FeNiCr)eoMosTis a été
atomisée. Ainsi des revétements ACC ont été réalisés par CIC et DLD, ces échantillons ne présentaient
plus les défauts liés a la co-projection de poudre. Leur microstructure a aussi été caractérisée et
I'impact du procédé est clairement visible. Ces résultats ont aussi permis d’étudier I'influence de la
vitesse de solidification sur la microstructure. La vitesse de refroidissement particulierement rapide
comme celle de I'atomisation entraine la formation des phases FCC et BCC uniquement. Avec une
vitesse légerement plus lente comme celle de la DLD, la phase BCC se transforme en phase sigma et
seule une quantité tres faible de phase Ni;Ti est observée. Pour une vitesse particulierement lente
comme celle de la CIC, on observe les phases FCC et sigma ainsi qu’une quantité plus importante de
phase NizTi. L'augmentation de la quantité de phase Ni;Ti diminue la quantité de nickel disponible
dans le reste de l'alliage, diminuant alors la fraction de phase FCC et augmentant celle de phase
sigma. Son augmentation permet I'accroissement de la dureté de I’ACC.

Le comportement tribologique de la composition (CrFeNi)ssMosTis fabriquée par DLD et CIC a été
étudié a travers deux type d’essais : essais rotatif a température ambiante contre un pion en rubis et
linéaire contre un pion en 316L a 473 K. Lors des essais a température ambiante, les ACC ont montré
un taux d’usure et un coefficient de frottement plus faible que celui du Stellite® démontrant ainsi un
meilleur comportement tribologique I'alliage de référence. Le second type d’essai a 473 K est
relativement proche des conditions rencontrées en centrale nucléaire. Ces ACC sont soumis a une
usure mixte abrasive avec adhésion d’un troisieme corps issu du pion en 316 et des débris du
revétement ACC. Ils possedent un coefficient de frottement plus faible mais une usure beaucoup plus
élevée que l'alliage base cobalt. C’est I’ACC fabriqué par DLD qui permet I'obtention des meilleures
propriétés tribologiques. Cependant, I'alliage développé n’est pas un substitut total au Stellite® a 473
K. En effet, le Stellite® est une famille d’alliages dont les compositions et les parametres de dépot ont
été étudiées et optimisées depuis une période relativement longue, de plus il existe un nombre
important de nuances permettant de s’adapter aux conditions tribologiques rencontrées. Il était
donc prévisible de ne pas obtenir d’ACC susceptible de remplacer le Stellite® sans effectuer
d’optimisation similaire. Cependant son comportement tribologique est acceptable puisque on
atteint un coefficient de frottement particulierement bas pour les conditions rencontrées. De plus,
c’est a notre connaissance la premiére fois qu'une poudre pré-alliée de (FeNiCr)poMosTis a été
atomisée. Il est alors raisonnable de pense que I'obtention d’une poudre plus pure soit envisageable
et permettrait probablement d’améliorer le comportement tribologique de I’ACC.

Cette étude a aussi montré qu’il était important de réaliser les essais linéaires contre le pion en 316L
a 473 K. En effet, lors des essais rotatifs a température ambiante le comportement de I’ACC était
supérieur sur tous les plans a celui Stellite®. Ce qui n’est plus le cas pour les essais linéaires. Méme si
I’ACC a un coefficient de friction plus faible, sa perte de masse est beaucoup plus élevée et ce peu
importe le procédé utilisé. Ainsi le choix de l'essai tribologique a réaliser est particulierement
important afin d’effectuer la comparaison la plus fiable. Il est ainsi probable que le comportement
tribologique de certains des alliages écarter au cours des essais rotatifs présentent un comportement
totalement différent lors des essais linéaires.

Perspectives

Si le procédé DLD permet d’élaborer rapidement un ensemble de compositions par fusion in situ de
poudres, des problémes de coulabilité des poudres dans les distributeurs ou encore le mélange des
poudres et leur fusion dans les bains liquides limitent cette approche. De méme, les poudres peuvent
présenter des oxydes ou impuretés qui peuvent avoir une influence sur la constitution du matériau.
Si on a bien montré I'utilité du moyen pour I’exploration d’alliages a haute entropie ou a composition
concentrée, il sera nécessaire d’améliorer ce moyen comme ['utilisation de buses de projection
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adaptées a la projection combinée des poudres et de distributeurs de poudres qui permettent
|'utilisation de granulométries plus étendues.

En ce qui concerne la composition (CrFeNi)soMosTis, une analyse de la stabilité des phases en fonction
de la température et du temps est nécessaire. En effet, dans les échantillons bruts de solidification
obtenues par DLD les phases sigma et FCC sont enrichies en titane. La diffusion de cet élément lors
de chauffage entraine la formation de phase Ni;Ti qui modifie les propriétés de I'alliage. Une analyse
de la cinétique de formation de cette phase est nécessaire afin de mesurer précisément son
influence sur les propriétés mécaniques.

Il est également important de finaliser les études DSC afin d’identifier la totalité des transformations
de phases se produisant dans la composition (CrFeNi)sMosTis.

Il est également possible d’améliorer la composition de I'alliage qui a été développée, en affinant ses
teneurs en molybdene et en titane élaborant des compositions de concentrations différentes de ces
deux éléments. Une autre option qui n’a pas été explorée est celle de modifier les rapports de
compositions entre les éléments chrome, fer et nickel qui permettra d’influencer la quantité des
différentes phases. Enfin une étude plus détaillée de I'effet de chaque élément et en particulier du
titane permettra encore d’optimiser les propriétés de I'alliage. Ainsi I'optimisation de la qualité de la
poudre, des parametres de dépo6t et de la composition permettront peut-étre I'obtention d’un alliage
avec des propriétés supérieures a celles du Stellite®.

Des études complémentaires sont encore nécessaires afin de finir I'’étude de la composition
(CrFeNi)goMosTis. Dans un premier temps un approfondissement des analyses tribologiques doit étre
mis en place, il est nécessaire de s’assurer de la reproductibilité des essais, mais aussi de réaliser des
essais arrétés permettant de mieux comprendre les différentes phases transitoires de I'usure. Une
étude des phénomeénes d’oxydation de la composition (CrFeNi)soMosTis est requise afin de décrire
plus précisément le mécanisme de formation de la couche d’oxyde mais aussi du troisi€me corps
observé lors des essais linéaires. En effet, des essais d’oxydation sous air a différentes températures
suivies d’analyse en XPS permettront de déterminer la nature des oxydes formés. Il faudra également
s'intéresser a des conditions plus représentatives de celles rencontrées dans les différentes
générations de centrales nucléaires.

Il faudrait ainsi réaliser des essais tribologiques en milieu aqueux enrichi en bore et lithium, REP ou
sodium en fonction de la génération de réacteur choisi pour poursuivre cette étude. Des analyses de
corrosion dans ces milieux sont aussi nécessaires afin de s’assurer de la tenue du revétement dans
ces milieux. Une étude du couplage entre la tribologie et la corrosion permettrait de s’assurer du
comportement du revétement en centrale.
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