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Introduction

Les Réacteurs a Eau Pressurisée (REP ou PWR en anglais pour Pressurized Water Reactor)
constituent I'intégralité du parc des réacteurs nucléaires francais (58 réacteurs) ainsi que la
majeure partie des réacteurs nucléaires mondiaux (301 sur 454 en 2018, soit 71,4%) [1,2]. Les
réacteurs sont constitués de trois circuits, appelés primaire, secondaire et tertiaire (ou de
refroidissement) [3]. Le circuit primaire, ou a lieu la production de la chaleur par fission
d’atomes, utilise 'eau comme fluide caloporteur. L'eau est acheminée jusqu’au générateurs
de vapeurs dans lesquelles I'eau du circuit secondaire est vaporisée. Par ailleurs, cette eau
sert également a refroidir le réacteur et a atténuer, en cas de besoin, les réactions de fissions
grace au bore introduit sous forme d’acide borique (le bore étant un absorbeur neutronique,
il permet de ralentir la réaction en chaine) [4].

L'arrivée de I'eau dans les générateurs de vapeur est contrélée par des robinets a soupape,
dans lesquels un obturateur sert a réguler le passage du fluide. Dans le circuit primaire, 'eau
peut atteindre, en conditions normales, une température de 330°C et une pression de 155
bars. Les obturateurs des robinets a soupape, qui sont constitués d’acier inoxydable 304L,
316L et 316LN [5,6], doivent donc étre dans la mesure de résister a des contraintes
mécaniques et thermiques élevées et a des efforts de fermeture et de friction élevés, dans un
milieu corrosif correspondant aux conditions normales d’utilisation. L’application d’un
revétement dur au niveau des portées d’étanchéité (siege et opercule) avec un matériau
offrant des résistances mécaniques, a l'usure et a la corrosion élevées s’avere nécessaire. Ces
revétements protecteurs étaient traditionnellement constitués d’alliages a base de cobalt, les
Stellites (Stellite6 et Stellite21) [7], qui présentent de trés bonnes propriétés mécaniques,
anticorrosion et une résistance a l'usure élevée. Toutefois, I'usure engendrée par les cycles
d’ouverture/fermeture des robinets, ainsi que le passage de I’eau sous pression, provoquent
une libération de >°Co dans I'eau du circuit primaire. Le *°Co transmute ensuite en %Co,
isotope a forte émissivité de rayons y et longue demi-vie (= 5.3 ans), responsable de la majeur
partie des doses radioactives recues par le personnel de maintenance lors des interventions
[8,9].

Afin de limiter les risques sanitaires liés a la radioactivité du °Co, il a donc été décidé de
remplacer progressivement les Stellites par d’autres alliages dépourvus de cobalt. Différents
alliages a base nickel ou a base fer ont été testés. Parmi ces derniers, le Norem02, un acier
austéno-ferritique hypereutectoide ayant des propriétés mécaniques et anticorrosion
équivalentes aux Stellites, semble étre le candidat le plus prometteur [10,11]. Le Norem02 est
principalement déposé par PTAW (Plasma Transfered Arc Welding) [12], un procédé assimilé
au soudage, plus précisément au soudage par plasma a arc transféré [13]. Ce procédé est
souvent employé pour obtenir des revétements durs permettant de protéger des surfaces de
'usure [12,14-16]. Les revétements déposés par PTAW présentent une microstructure
grossiere, associée, dans le cas spécifique du Norem02, a des propriétés tribologiques
insatisfaisante a des températures supérieures a 180°C [17].

Il est bien connu que les propriétés d’usages d’'un matériau sont liées a sa composition
chimique et a sa microstructure ; cette derniére dépend du procédé d’élaboration [18-21].
Afin d’améliorer les propriétés d’'usages du Norem02, en particulier la résistance a l‘usure, les
procédés de frittage sous charge représentent une voie a explorer. Dans le cadre de cette
étude, la Compaction Isostatique a Chaud (CIC, ou HIP en anglais pour Hot Isostatic Pressing)
a été choisie comme procédé d’élaboration du Norem02. Par rapport aux procédés classiques
de mise en forme, tels que le forgeage et le laminage par exemple, la technique CIC permet



I’élaboration de matériaux denses a microstructure fine, isotrope et controlée [18,22], avec
des propriétés d’'usage améliorées [19,21,23]. La CIC représente également une alternative
intéressante au procédé de soudage pour des matériaux ne présentant pas des bonnes
propriétés de soudabilité (cas des aciers a haute teneur en carbone comme le Norem02).
Enfin, le procédé CIC permet I'obtention de formes complexes proches de la forme finale
souhaitée (approche « Near Net Shape »), limitant ainsi les étapes d’usinage ultérieures [24-
26).

Le chapitre | de ce manuscrit permet d’introduire le contexte de la présente étude et
également de faire une présentation du matériau, des phases et précipités pouvant étre
présents, ainsi qu’un état de I'art sur ses propriétés mécaniques, de tenue a la corrosion et sa
résistance a l'usure.

Le chapitre |l présentera les différentes techniques expérimentales ayant permis la production
des produits frittés, leur caractérisation microstructurale et I'évaluation des propriétés
mécaniques et tribologiques.

Dans ce travail de thése, I'influence de la CIC sur la microstructure finale du Norem02 et ses
propriétés d’usage (mécaniques et tribologiques) sera présentée. Les évolutions
métallurgiques et microstructurales en cours de frittage seront étudiées, ainsi que l'influence
des différents parametres (temps, température et pression) sur les étapes conduisant au
produit final.

Le chapitre Ill présentera les caractérisations chimiques et microstructurales de la poudre de
départ avant frittage ainsi que du matériau fritté et présentera également les résultats des
différentes caractérisation mécaniques et tribologiques.

Le chapitre IV sera focalisé sur les caractérisations de l'interface entre le matériau et le
conteneur et mettra en avant les différents phénomeénes se déroulant a l'interface durant un
cycle de CIC. Il permettra aussi de mettre en avant les effets de la durée de frittage sur le
matériau final.

Le Véme chapitre et dernier chapitre présentera I'ensemble des essais de CIC interrompus
permettant d’approfondir la compréhension du comportement de la poudre en cours de
densification et I'influence de la pression sur les transformations microstructurales pendant
la CIC.
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Chapitre | : revue bibliographique

[.1. Revétements durs

I.1.1. Généralités et problématique

Un revétement dur peut-étre défini comme un traitement de surface ayant pour but la
protection du matériau revétu des différentes sollicitations extérieures auxquelles il est
confronté (mécaniques, chimiques, frottement...). Ces revétements doivent présenter des
performances satisfaisantes dans les différentes conditions d’utilisations afin de résister aux
sollicitations extérieures [27]. En outre, pour pouvoir assurer une protection efficace, en plus
de ces propriétés intrinséques, le revétement devra rester adhérent au matériau a protéger
en toute circonstance [28]. Le Norem02 est utilisé en tant que revétement des portées
d’étanchéité des robinets a soupape des circuits primaires des centrales REP, qui sont
soumises a des phénomenes de frottement et d’usure. La Figure 1.1 présente un exemple de
ce type de robinet a soupape.

Figure 1.1 : Robinet a soupape employé dans les centrales nucléaires permettant la régulation de I'eau du
circuit de refroidissement (circuit primaire) [40].

Pour faire face aux conditions normales d’utilisations des systéemes de refroidissement des
circuits primaires (T =330°C, P = 155 bars en présence de bore), le revétement devra présenter
une résistance a l'usure satisfaisante afin d’assurer I'étanchéité des robinets. Cette
caractéristique s’accompagne, en général, d’une dureté importante [29,30]. De plus, le
matériau constituant le revétement doit posséder une bonne résistance a la corrosion a cause
de la présence d’eau et d’acide borique a des températures élevées. Toutefois, il est difficile
d’élaborer un matériau capable de résister simultanément a l'usure et a la corrosion car les
caractéristiques microstructurales permettant de maximiser ces deux propriétés sont en
général antagonistes. Atitre d’exemple, dans les aciers inoxydables, la présence de précipités
riches en chrome et en molybdéne peut, d’'une part, améliorer les propriétés de résistance a
I'usure (essentiellement face aux mécanismes d’'usures adhésives) mais sont susceptibles,
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d’autre part, de diminuer la résistance générale a la corrosion par déplétion locale de I'alliage
en ces éléments protecteurs [31,32].

Parallelement, une microstructure fine ayant des tailles de grains et de précipités faibles
permet d’améliorer la résistance a I'usure adhésive par rapport a une microstructure grossiére
avec des précipités qui auraient coalescé [33,34].

Il est donc important de trouver un compromis entre la composition chimique et la
microstructure finale du revétement. La formation de précipités est nécessaire pour obtenir
une résistance a l'usure satisfaisante ; néanmoins, leur présence ne devra pas réduire de
maniere critique la résistance a la corrosion de I'alliage. Les revétements durs en Stellite
présentaient un excellent compromis entre résistance a l'usure et tenue a la corrosion.
Cependant, 'usure des revétements entraine un relachement de cobalt dans I'eau de
refroidissement du circuit primaire. La transmutation par capture neutronique du *°Co en
60Co, isotope radioactif avec une demi-vie supérieure a cing ans [35], représente un probléme
majeur pour le personnel de maintenance [8]. Au cours des années, des mesures de sécurité
visant a limiter le temps d’intervention du personnel sur les différentes pieces constitutives
des centrales nucléaires ont été prises [6,36]. Les procédés de soudage permettant de limiter
le temps d’intervention des opérateurs sont donc privilégiés en tant que méthodes
d’élaboration et d’entretien des revétements durs [35]. Le matériau choisi devra, en plus
d’étre compatible avec ce type de procédés, ne pas présenter d’éléments pouvant transmuter.
Pour cette raison, les Stellites ont été remplacés par les Norem, des alliages a base fer,
présentant des propriétés tribologiques et de tenue a la corrosion comparables aux Stellites a
température ambiante [10,11,37,38].

1.1.2. Procédés d’élaboration

De nombreux procédés d’élaboration de revétements de surface ont été développés au fils
des années. Ces procédés peuvent étre regroupés en différentes catégories illustrées par la
Figure 1.2 [28].

Dépdts électrolytigues
Dépéts chimiques

~| Voie humide '— + Dépéts par immersion dans

un métal fondu
« Peinture
\ « Flamme
Revétements h )
« Placage « Arc électrique
« Projection thermique « Plasma
« Rechargement par soudure « HVOF
‘| Voie séche « Dépdots chimigues en phase « Canon & détonation
- vapeur (CVD)
Traitements . . .
de surface || « Dépdts physigues en phase
vapeur (PVD)

« Oxydation anodique

Conversion « Sulfuration

« Phosphatation

+ Diffusion de métaux
« Diffusion de métalloides

Fusion et trempe superficielle
Traitements mécaniques

Transformation

structurale

Figure 1.2 : Les différentes catégories des traitements de surface [28].
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Nous allons nous concentrer sur les « procédés par voie seche » car c’est ainsi que sont
élaborés les revétements employés pour la protection des obturateurs dans les centrales
nucléaires. La catégorie « procédé par voie séche » peut étre subdivisée en plusieurs sous-
catégories comprenant notamment les procédés de projection thermique et de rechargement
par soudure, qui sont les procédés les plus utilisés pour I'élaboration des revétements durs
dans l'industrie nucléaire [39]. Les procédés de projection thermique et de soudage sont assez
similaires car, dans les deux cas, le revétement est fondu lors de son dépot sur le substrat a
protéger. Le soudage se distingue par une fusion partielle du substrat lors du dépd6t du
revétement. Dans les procédés de projection, en revanche, seul le matériau a déposer est en
fusion lors de I'opération et le métal de base reste en phase solide [12].

Le procédé PTAW (Plasma Transfered Arc Welding) représente la technique de dépot de
revétement dur traditionnellement utilisée pour le Norem02 et pour ses prédécesseurs, les
Stellites. Le schéma d’une torche plasma est présenté Figure 1.3 [40]. Au cours du procédé, la
poudre ainsi qu’une partie du substrat sont fondus ; pour cette raison, ce procédé est classé
comme procédé de soudage (et plus précisément soudage plasma). Comme la composition
chimique du NoremO02 est différente de celle du substrat sur lequel il est déposé, on parle de
soudage hétérogéne. La création d’un arc électrique, dit transféré, entre I'électrode en
tungstene et le substrat et le confinement du gaz par la torche plasma permettent a la
température d’atteindre environ 18 000 K [12]. Le gaz porteur (Ar + 5% H;) est ainsi ionisé et
transformé en plasma (I’'hydrogéne qui nécessite une tension d’arc supérieure a l'argon
permet d’augmenter I'énergie de I’arc). Le plasma assure le transport de la poudre a déposer
de la torche vers le substrat. La poudre qui traverse le plasma a trés haute température est
fondue puis déposée sur le substrat. Un gaz protecteur, équivalent au gaz porteur mais dénué
d’hydrogéne, est projeté autour de la zone de soudage pour éviter tout contact avec l'air
ambiant et ainsi prévenir la formation d’oxydes, que ce soit dans la poudre en fusion ou sur le
substrat. Par ailleurs, grace a la technique PTAW, il est possible de déposer des aciers a haute
teneur en carbone, difficilement soudables en raison de la formation de carbures lors du
refroidissement, qui auront tendance a fragiliser le matériau. De plus, ce procédé présente
I'avantage de pouvoir étre automatisé, ce qui permet de limiter la présence du personnel lors
des opérations d’entretien. Les dépots obtenus par PTAW sont denses et présentent un taux
tres faible de porosité résiduelle. lls posseédent une épaisseur allant de 0,1 a 3 mm et assurent,
en général, de bonnes propriétés mécaniques et de tenue a la corrosion [13].

électrode (cathode)
gaz plasma
eau de refroidissement

tuyere poudre (NOREM)

distance piéce—torche gaz de protection

iy
™~

!y jet plasmagene
— | =t diamétre orifice

b F
piece /

Figure 1.3 : Schéma simplifié d’une torche plasma a rechargement PTAW (Plasma Transfered Arc Welding)
[40].
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Le PTAW est une variante du GTAW (Gas Tungsten Arc Welding) plus classique en soudage,
indiqué le plus souvent sous I'appellation TIG (Tungsten linert Gas). Dans le procédé GTAW la
température du plasma formé est d’environ 3900 K. De plus, le métal d’apport n’est pas sous
forme de poudre mais sous forme de fil solide. Il n’y a donc pas utilisation de gaz porteur, mais
seulement de gaz protecteur, le plus souvent I'argon (I'utilisation de I’'hélium est également
possible, méme s’il nécessite de tensions plus élevées pour étre ionisé, ou de mélanges argon-
hélium). Généralement, les couches déposées présentent une épaisseur comprise entre 0,8
et 4 mm [17]. Le procédé GTAW ne peut pas étre automatisé et nécessite un opérateur
expérimenté, capable d’assurer le maintien de l'arc électrique durant tout le procédé,
augmentant le temps d’exposition du personnel. Pour ces raisons, ce procédé n’est pas
privilégié.

[.2. Le Norem02

I.2.1. Composition et microstructure de 'alliage déposé par PTAW

Le tableau 1 ci-dessous donne la composition chimique du Norem02 en pourcentages
massique.

Eléments Cr Mo Ni Si Mn C Fe

%massique 22,5-26 1,8-2,2 3,7-4,2 3-3,5 4-5 1,1-1,35 Bal
Tableau 1 : Composition chimique du Norem02 [17].

Le Norem02 est un acier duplex hypereutectoide. Par définition, les aciers duplex sont les
aciers qui stabilisent simultanément la ferrite et l'austénite a température ambiante.
L'austénite (notée y) est une solution solide de carbone dans le fer. La solubilité maximale du
carbone est de 2,11 % massique a une température de 1148 °C. L’austénite possede une
structure cubique a faces centrées (CFC), ou les atomes de fer se situent a tous les sommets
du cube et aux centres de chaque face (Figure 1.4). La compacité, c’est-a-dire le rapport entre
le volume occupé par les atomes dans la maille et le volume de cette derniére est de de 0,74.
L'austénite est stabilisée par addition de carbone (qui occupe les sites octaédriques au centre
des mailles CFC), d’azote (interstitiels), de nickel, de manganese et de cuivre
(substitutionnels). Ces éléments sont donc appelés gammagenes.
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Figure 1.4 : schéma de la maille austénitique, ‘a’ étant le parameétre de maille [41]

La ferrite est la phase stable du fer pur a température ambiante. Cette phase est notée a en
dessous de 912°C et 6 pour des températures comprises entre 1394°C et 1538°C [42]. La
solubilité maximale du carbone dans la ferrite est de 0,022 % massique a température
ambiante. La ferrite posseéde une structure cubique centrée (CC) (Figure 1.5), avec une
compacité de 0,68. Elle est donc de densité inférieure a celle de I'austénite. Par ailleurs, les
sites interstitiels de la maille ferritique (essentiellement octaédriques aux centres des faces
de la maille) possédent un volume inférieur a ceux de la maille austénitique, ce qui explique
la plus faible solubilité du carbone dans la ferrite puisque les atomes sont retenus plus
difficilement par cet maille [43]. La ferrite est stabilisée par la présence de chrome,
molybdéne, silicium, tantale, titane, aluminium et vanadium en substitution. Ces éléments
sont appelés alphagenes.
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Figure 1.5 : Schéma de la maille ferritique avec ‘a’ le parameétre de maille [44].

La présence en proportions plus ou moins égales des phases ferritique et austénitique dans
un acier duplex lui confére des propriétés mécaniques et de tenue a la corrosion comparables,
voire supérieures, en milieu soufré par exemple, a celles des aciers ferritiques et austénitiques
[45]. Concernant les propriétés mécaniques, les aciers duplex possédent, en général, une
limite d’élasticité et une résistance maximale a la traction supérieures aux aciers austénitiques
[46], sans pour autant diminuer la ténacité du matériau. De plus, leur résistance a I'impact est
supérieure a celle des aciers ferritiques [47]. Par ailleurs, la présence de ferrite permet de
limiter les risques de fissuration a chaud (c’est-a-dire au cours de la solidification d’un cordon
de soudure), critere fondamentale dans le choix d’un acier a souder [48]. Cependant, la
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présence de ferrite peut provoquer une transition ductile-fragile plus nette et demande donc
une attention particuliére selon la température d’utilisation de I’acier.

La Figure 1.6 présente un exemple de microstructure de solidification du Norem02 déposé par
PTAW. Les caractérisations micrographiques révelent la présence de dendrites austénitiques
avec des ilots de ferrites a l'intérieures de ces dendrites. En position interdendritique, on
retrouve un réseau de carbures de type M;Cs (M = Cr, Fe) [31], ainsi que des phases enrichies
en molybdéne et silicium [12,49]. La présence de ces carbures explique la dureté élevé du
Norem02 par rapport aux aciers inoxydables duplex et austénitiques (environ 350-400 HV
pour le Norem02 contre environ 150 HV pour la plupart des aciers inoxydables) [11,12].

Bien que cet acier présente une teneur massique en chrome supérieur a 10,5 %, selon les
normes en vigueur (NF — 10088), il ne peut étre classé en tant qu’acier inoxydable a cause de
sa teneur en carbone dépassant 1,2 % massique.

Figure 1.6 : Micrographie du Norem02 déposé pér PTAW [12] ; gris clair : dendrites d’austénites, blanc :
ferrite, gris foncé : zones interdendritiques.

I.2.2. Les éléments d’alliage

Comme présenté dans le Tableau 1, le Norem02 est stabilisé par la présence de plusieurs
éléments d’alliage qui influencent de maniéres différentes la proportion des phases
majoritaires en présence et la formation des précipités, ce qui joue un role sur les propriétés
de durabilité (mécaniques, de résistance a la corrosion et a l'usure).

1.2.2.1. Carbone

Le carbone, avec le fer, est 'un des éléments constitutifs de I’acier. Il favorise la formation de
la phase austénitique et des carbures, augmentant ainsi la résistance mécanique (traction,
compression et usure) et la dureté de I'alliage [42]. Le carbone permet aussi de diminuer la
température de fusion d’un acier, ce qui a pour conséquence la limitation des températures
de travail et des traitements thermiques. Toutefois le carbone, a cause de sa tendance
a former des phases fragilisantes lors du refroidissement comme les carbures de chromes par
exemple [46], contribue a réduire la soudabilité ainsi que la ductilité et I'usinabilité des aciers.
De plus, la formation de carbures peut provoquer une déplétion en certains éléments, tels
gue le chrome et le molybdéne, au sein de la matrice métallique, pouvant accroitre localement
le risque de corrosion. En revanche, la présence des carbures contribue a améliorer la
résistance a l'usure des aciers, ainsi que la dureté.

15



L'ajout de quelgues ppm de carbone a un alliage peut affecter négativement certaines
propriétés d’usage, telles que la résistance a la corrosion et la ductilité, par exemple. Pour
cette raison, la teneur en carbone d’un acier doit étre strictement maitrisée [43].

1.2.2.2. Chrome

Le chrome est un élément alphagéne, c’est-a-dire qu’il favorise la formation de la ferrite et
étend son domaine d’existence. Cet élément présente également une grande affinité avec le
carbone, engendrant ainsi la formation de carbures de type M33Cs, ou M = Cr, Fe, Mn ou Mo,
trés stables a température ambiante, mais également de carbures de type MsCs, stables a
haute température. De plus, la présence de chrome dans les aciers permet, en cas de
formation de carbures, de retarder le grossissement des grains pendant les traitements
thermiques a haute température [50]. Ce phénomeéne est connu sous le nom d’« épinglage
Zener » : la formation de phases secondaires principalement en correspondance des joints des
grains induit une force de freinage qui s’oppose a la migration de ces mémes joints,
provoquant le ralentissement, voire I'arrét de la croissance des grains [51]. Le chrome est
I’élément d’alliage principal que I'on retrouve dans la composition des aciers inoxydables
chromino-formeurs (> 10,5 % massique selon la Norme NF EN 10088-1), qui sont protégés
contre la corrosion par la formation d’'une couche uniforme, couvrante et adhérente d’oxyde
de chrome de type Cr;0s qui limite la diffusion d’espéces corrosives (comme |'oxygene) au
sein du matériau.

1.2.2.3. Nickel

Grace a ses propriétés gammagenes, lors de la solidification d’un acier fondu, le nickel permet
de limiter la formation de ferrite cassante au niveau de la zone affectée thermiquement (ZAT)
[41]. Cet élément améliore également la résistance envers la corrosion aqueuse et I’oxydation
a haute température des aciers [43]. Le nickel peut cependant avoir un effet néfaste sur la
résistance a l'usure. En effet, la présence de nickel limite le durcissement par écrouissage [52],
mais également la formation de martensite d’écrouissage, une phase trés dure pouvant se
former par déformation plastique [53] et dont la présence améliore la résistance a I'usure des
aciers [53]. Dans les aciers duplex conventionnels la teneur de nickel est d’environ 5%
massique.

1.2.2.4. Molybdene

Comme le chrome, le molybdéne est un élément alphagéne et carburigene qui présente une
tendance a favoriser la formation de carbures de type M»3Ce plutot que de type M7Cs [54,55].
La présence de molybdéne améliore la résistance a la corrosion des aciers, notamment la
corrosion intergranulaire en milieux aqueux [56]. Un appauvrissement en molybdéene dans la
matrice peut provoquer une diminution de la résistance a la corrosion électrochimique
[41,57]. Le taux de molybdene, en général plus important dans les aciers duplex que dans les
aciers austénitiques, confére aux aciers duplex une résistance a la corrosion par piq(re et par
crevasse supérieure a celle des aciers austénitiques.
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1.2.2.5. Silicium

Il s’agit d’'un élément alphagéne. Pour des teneurs comprises entre 1 et 3 % massique, le
silicium permet d’améliorer la résistance a I'oxydation a haute température des aciers.
Cependant, le silicium a pour effet d’augmenter I'activité du carbone, ce qui facilite la
formation de carbures [41]. Par ailleurs, la présence de silicium favorise également la
formation d’intermétalliques de fer et de chrome, tels que les phases y et ¢, en diminuant la
teneur en chrome nécessaire a la formation de ces deux phases ainsi que leur température de
nucléation [64].

1.2.2.6. Manganése

Le manganése est un élément gammageéne. Son effet stabilisateur de l'austénite est
remarquable pour des teneurs en carbone inférieures a 0,77 % massique, comme illustré par
la Figure 1.7. C’'est aussi un élément carburigéne [43], favorisant la formation de carbures de
type M23Cs [58]. La présence de manganése dans les aciers diminue I'énergie de défaut
d’empilement, favorise la formation de martensite d’écrouissage et améliore la résistance a
I"'usure [59,60]. Le manganeése peut se substituer au fer dans les carbures, notamment de type
MsC [43] et M23Cs [61].

1500

1300

Température ("C)

65%Mn 4 9 25

N

1100

300 /65 //
S

700 Acier au carbone |
[~~~

74
\

40,35 % Mn

500

0 0.4 0.8 1.2 16
Teneur en carbone (%)

Figure 1.7 : influence du manganeése sur la stabilité du domaine austénitique [43].

1.2.3. Les précipités

Les précipités sont composés essentiellement d’éléments d’alliage alphagénes, comme le
chrome et le molybdéne et, dans des proportions inferieures, d’éléments gammagenes,
comme le manganese [62,63]. La nucléation des précipités est possible si les conditions
cristallographiques sont réunies : présence de défauts cristallins et existence d’une relation
d’orientation entre le précipité en formation et la phase mere. De plus, la diffusion des
éléments principaux constituant ces précipités (chrome et molybdéne notamment) est plus
importante dans la ferrite que dans |'austénite [64,65]. Pour cette raison, les sites de
nucléation des différents types de précipités susceptibles de se former dans les aciers, plus
particulierement dans les aciers inoxydables duplex, sont les interfaces ferrite/ferrite et
ferrite/austénite [66].
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1.2.3.2. Phases y et o

Ces deux types de précipités sont des phases intermétalliques composées principalement de
fer et de chrome [67] et contenant également du molybdéne [68] et du silicium [69,70]. Les
phases y et 6 sont généralement observées aprés un vieillissement de longue durée a des
températures comprises généralement entre 600 et 1000°C [62,67,71]. Elles sont
caractérisées par des valeurs de dureté élevées, de I'ordre de 900 HV [81, 82]. Leur formation
engendre une réduction de la résilience de I’acier, car elles constituent des sites d’amorcage
des fissures et favorisent leur propagation, provoquant une fragilisation du matériau [64,74].
Les phases y et o présentent généralement des teneurs massiques en chrome et en
molybdéne comprises, respectivement, entre 25 et 30 % et entre 5 et 11 % (jusqu’a 20 % pour
les alliages riches en molybdéne) [62,63,75,76]. La présence de ces phases peut donc réduire
le résistance envers la corrosion des aciers inoxydables [77-79].
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Figure 1.8 : Diagramme fer-chrome [80].

Pour les alliages fer-chrome, la phase ¢ peut se former pour des teneurs en chrome comprises
entre 15 et 90 % atomique et pour des températures entre 520 °C et 820 °C (Figure 1.8). Ces
valeurs peuvent étre modifiées par la présence d’éléments d’alliage : les éléments alphagénes
favoriseront la précipitation de la phase o, en étendant son domaine d’existence sur une plage
de température plus importante. Par exemple, pour un acier inoxydable contenant 0,03 %
massique de carbone et 25 % massique de chrome, suite a I'addition de 5 % massique de
molybdéne, la précipitation de la phase ¢ pourra étre observée pour des températures
comprises entre 420 °C et 1080 °C [55].
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Figure 1.9 : diagramme de phase pseudo-binaire M-C pour un acier Fe-25Cr-5Mo [55].

La Figure 1.9 montre que lI'augmentation de la teneur massique en carbone, élément
gammagene, influence la précipitation de la phase o, en particulier a haute température. Il est
possible de remarquer que, pour une teneur massique en carbone supérieure a 1,45 %, la
phase ¢ n’apparait plus, méme dans le domaine de température d’existence habituelle.

Les éléments d’alliages ont une influence similaire sur la stabilité et la cinétique de nucléation
et de croissance de la phase o. Sur la Figure 1.10 ci-dessous, on observe que pour des teneurs
en chrome similaires (24 et 25 % massique), plus la teneur en nickel est élevée, plus la
précipitation de la phase ¢ est retardée, a température équivalente. En effet, pour des teneurs
en nickel de 13 et 22 % massique, la précipitation de la phase ¢ est observée respectivement
apres environ une minute et dix heures de traitement thermique a 850°C [41].
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Figure 1.10 : Diagramme TTT de la phase o pour différents aciers au chrome et au nickel (B : début de
nucléation, H : Croissance, E : Fin de transformation) [41].

De nombreuses études ont été menées sur la caractérisation et la formation de la phase c.
Bien que dans la littérature il existe un accord concernant l'influence des différents éléments
d’alliage sur sa stabilité, les mécanismes de nucléation et de précipitation de cette phase sont
controversés, notamment dans le cas des aciers austénitiques. Il est admis que la croissance
de la phase 6 est contrélée par la disponibilité et la diffusion des éléments alphagénes au sein
du matériau [81,82]. La vitesse de diffusion des éléments alphagénes est plus élevée dans la
ferrite que dans l'austénite ; en conséquence, le taux de précipitation de la phase ¢ dans la
ferrite peut étre cent fois supérieur a celui dans I’austénite. La nucléation de la phase ¢ débute
des que la concentration des éléments alphagenes devient localement suffisante. De maniere
générale, les sites préférentiels de nucléation de la phase o sont les joints de grains, les macles
et les dislocations [83].

Dans un acier duplex, lorsque la phase ¢ se forme a partir de la ferrite 6 durant un
vieillissement a haute température, la transformation eutectoide suivante a lieu :

6—>0+y (1)

La ferrite 6 se décompose pour former la phase ¢ et de I'austénite secondaire. La formation
de cette austénite est causée par I'appauvrissement en éléments alpha/sigma-genes et, par
conséquent, I'enrichissement en élément gammagénes comme le nickel [84].

Escriba et Sato [62,85] ont observé que dans les aciers duplex la phase o se forme
préférentiellement aux interfaces ferrite/austénite, pour ensuite croitre dans la ferrite ou la
vitesse de diffusion des éléments alphagenes est supérieure. Ceci peut engendrer une
accumulation de chrome et de molybdéne dans la ferrite a proximité de l'interface
ferrite/austénite. Sato propose comme explication supplémentaire, que la formation de la
phase o est favorisée par des angles de désorientation plus importants entre la ferrite et
I'austénite, ce qui signifie des énergies interfaciales et des potentiels chimiques plus
importants. Les angles de désorientation, a leur tour, sont favorisés par des différences de
composition chimique, donc de parameétres de maille, entre les deux phases.

La cinétique de nucléation de la phase ¢ est plus faible dans les aciers ferritiques que dans les
aciers duplex, bien que les aciers ferritiques soient essentiellement constitués d’éléments
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alphageénes. Si on compare les résultats de Park [79] (acier ferritique avec 29 % massique de
chrome et 4 % massique de molybdéne) et d’Escriba [62] (acier duplex avec 22,5 % massique
de chrome, 3 % de molybdéne et 5,5 % de nickel), la phase ¢ apparait au bout de 10 heures a
850 °C pour I'acier ferritique, tandis que pour I'acier duplex, elle est déja observée lors de la
premiere heure de traitement thermique a 750 °C. De plus, le diagramme TTT de la phase ¢
élaboré par Escriba pour 'acier duplex étudié, révéle que son temps de nucléation a 850 °C
est compris entre 10 et 20 minutes.

La littérature montre que la phase ¢ se forme préférentiellement aux niveaux des joints de
grains ferritiques, avec une cinétique de nucléation plus importante aux interfaces
ferrite/austénite [63,64,84]. Cependant, différents auteurs ont pu observer une formation de
la phase o dans des aciers 100% austénitiques [67,82], généralement pour des temps de
vieillissement plus long que ceux observés dans les aciers duplex [78]. A titre d’exemple, Lewis
[67] a observé la formation de la phase ¢ dans un acier austénitique (21 % massique de
chrome et 27 % massique de nickel) pour des traitements thermiques réalisés a 750 °C
pendant 1400 heures. Il a par ailleurs mis en évidence des relations d’orientations entre
I'austénite et la phase ¢ : (111),,//(001), et (011)],//(140)0. Il a également observé que
la formation de la phase ¢ dans I'austénite est favorisée par la présence de dislocations,
engendrées dans le cas de cette étude par la formation de carbures de titane. La présence
d’inclusions peut aussi jouer le role de sites d’incubation pour les phases intermétalliques.
Barcik [83] a observé dans des aciers austénitiques susceptibles de former des précipités, que
I'apparition de la phase ¢ était précédée par la formation de carbures de chrome ; la formation
de ces derniers entrainant I'apparition de défauts dans la maille austénitique [86].

La formation de la phase ¢ est parfois précédée par la phase y [62,75], un composé
intermétallique métastable avec et une composition proche de la phase o, mais plus riche en
molybdene [62]. La phase x n’est toutefois pas rencontrée systématiquement lors de la
formation de la phase ¢ [62,75,78,81,87]. Le mécanisme de formation de la phase y a été
moins étudié que celui de la phase o, notamment a cause de sa métastabilité. Toutefois,
différentes études ont montré que la phase x se forme avant la phase ¢ et disparait
progressivement au cours du vieillissement a haute température [62,88], conduisant a la
formation de phase o et d’austénite secondaire. La formation de la phase x a lieu
essentiellement en correspondance des joints de grains ferritiques (méme dans les aciers
austénitiques présentant de la ferrite résiduelle [87]), ce qui correspond aux interfaces
ferrite/ferrite et ferrite/austénite (Figure 1.11). Par la suite, la phase ¢ apparait au détriment
de la phase y, générant de |'austénite secondaire.

Chun [87] a observé que la formation de la phase y dans un acier 316FR soudé et vieilli entre
600 et 800 °C, pour des durées allant jusqu’a 1000 heures, avait lieu a I'intérieur des grains de
ferrite résiduelle formés lors du refroidissement de l'alliage aprés soudage. Il explique ce
phénomeéne par la cohérence cristallographique entre la ferrite et la phase ¥, toutes deux
étant des structures CC. De plus, il constate qu’une augmentation de la température de
traitement thermique accélére, d’une part, la cinétique de formation des phases y et ¢ et,
d’autre part, la consommation de la phase  au profit de la phase . Escriba [62] a montré que
dans un acier duplex, la phase y précipite préférentiellement aux joints de grains ferrite/ferrite
et est consommeée progressivement aux mémes interfaces au profit de la phase 6. A 700 °C, la
nucléation de la phase x est observée au bout de 2 heures, tandis qu’a 750 °C elle apparait
apres 1 heure de traitement thermique. Pour des durées de maintien supérieures, seulement
la phase ¢ est détectée dans les deux cas.
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Figure 1.11 : Séquence de formation de la phase et de la phase G pour un acier duplex S31803 [62].

La nucléation de la phase y est favorisée par la présence d’inclusions, comme reporté par Jeon
[76] et Llorca [75] dans le cas des aciers duplex. Llorca a montré que la présence d’inclusions
de nitrure de chrome accéléere la cinétique de nucléation de la phase y dans la ferrite. Des
résultats similaires ont été obtenus par Jeon [76] ; la présence d’oxydes et de nitrures de
chrome au sein des grains ferritiques conduit a une cinétique de nucléation de la phase y
similaire a celle observée en correspondance des joints de grains austénite/ferrite et
ferrite/ferrite. La présence de ce type d’inclusions permettrait d’augmenter la concentration
en éléments alphagénes, tels que le chrome, aux interfaces ferrite/inclusions, favorisant ainsi
la nucléation et la précipitation de de la phase y.

1.2.3.3. Carbures de type M;Cs3

Les carbures de type M7Cs (M = Cr et Fe) se forment en général lors de la solidification de la
fonte blanche et des aciers avec des fortes teneurs en carbone (supérieure a 2 % massique) et
en chrome (supérieure a 20 % massique) [89], suivant une réaction eutectique de type [90]:

Liquide — austénite + M7Cs (2)

Dans le cas d’un acier contenant 25 % massique de chrome, la précipitation de ces carbures
lors de la solidification est possible pour des teneurs en carbone approchant 2 % massiques
[55,90].

Toutefois, dans les aciers duplex, les carbures de type M7Cs sont rarement observés, a cause
de la teneur en carbone trop faible pour permettre leur précipitation [66]. La formation de ces
carbures ne peut avoir lieu qu’a partir des carbures de type M33Cs. Ceci est possible lors de
traitements thermiques a des températures proche de 1200 °C [55,90].

Parmi tous les types de carbures, les M7Cs possédent les meilleures propriétés mécaniques et
les duretés les plus élevées. Leur formation est souvent recherchée dans les fontes car ils
possedent une résistance a I'abrasion importante. Les propriétés des carbures M7Cs sont
reliées a leur structure cristalline hexagonale compacte [31] qui présente une forte cohérence
avec I'austénite de structure CFC. Ceci permet, dans le cas des fontes, d’améliorer I'adhésion
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des carbures M7Csz aux mailles austénitiques et donc de limiter leur arrachement en cas de
sollicitations mécaniques trop importantes.

1.2.3.4. Carbures de type M»3Cs

Dans les aciers inoxydables, les carbures les plus fréquemment rencontrés sont les carbures
de type M23Cs (M = Fe, Cr, Mn et Mo) [54,91]. En effet, par rapport aux carbures de type M;Cs,
leur formation est favorisée pour des teneurs en carbone plus basses et en chrome plus
élevées [90].

Les carbures My3Cs sont généralement observés lors des traitements thermiques a des
températures comprises entre 500 °C et 1000 °C environ. Leur formation peut avoir lieu soit a
partir des carbures M7Cs [54,89,92] qui ne sont pas stables a ces températures, soit a partir
de la matrice métallique [68,86,93,94]. Dans le premier cas, la transformation des M7Cs en
M23Cs a lieu a l'interface entre les M7Cs et la matrice métallique, sans relation d’orientation
particuliére entre les différents types de carbures. Les atomes diffusent des carbures M7Cs
vers les M23Cg, entrainant la formation de nombreux défauts cristallins dans les plans (110) et
(111) des nucléus de M23Cs formés : on parle de transformation in situ. Ce mécanisme a été
illustré par Inoue [95] : aprés un traitement thermique a 700 °C sur une fonte blanche
contenant 3,6 % massique de carbone et 18,6 % massique de chrome, il a observé que la
transformation des M;Cs en M23Cs débutait aprés 1 heure et que les carbures M7Cs
disparaissaient completement aprés 120 heures de maintien isotherme. Durant la
transformation des M7Cs en M23Cs, la teneur en carbone des carbures diminue, entrainant un
relachement du carbone dans la matrice métallique et favorisant la formation d’austénite
secondaire. Roussel [89], qui a étudié la transformation des carbures M7Cs en carbures M23Ce
dans des aciers austénitiques (avec 0,5 % massique de carbone, > 24 % massique de chrome
et > 33 % massique de nickel), reporte que les M;Cs agissent comme une réserve de carbone
pour la formation des carbures M23Ce. Il a par ailleurs observé que les carbures M23Ce se
formaient dans la matrice métallique et non directement a partir des carbures MsC;s,
contrairement aux observations d’Inoue. Les différents mécanismes reportés dans ces deux
études peuvent étre liés a la nature du substrat différente, ferritique pour Inoue, austénitique
pour Roussel. La formation de carbures M23Cs est favorisée dans une matrice austénitique :
ces deux phases possédent la méme structure cristalline CFC, ce qui favorise I'établissement
de relations d’orientations (orientation cube-cube) entre les carbures en croissance et la
matrice métallique. La précipitation des carbures M23Cs au sein de la matrice austénitique a
lieu préférentiellement dans cet ordre : aux joints de grains, aux macles incohérentes puis
cohérentes et en position intragranulaire [93]. La précipitation intragranulaire des M33Cs peut-
étre accélérée par la présence d’inclusions, comme observé par Weiss et Stickler dans le cas
d’aciers de type 316 (316L et 316 FR) durant des traitements thermiques a différentes
températures (entre 400°C et 900°C) et a différents temps de maintiens (entre 1 min et 3000
heures) [68]. Par ailleurs, la présence de dislocations favorise également la formation de
carbures M23Cs[86,94], permettant d’atteindre des cinétiques de nucléation similaires a celles
qui caractérisent la formation des carbures aux macles incohérentes et aux niveaux des joints
de grains [86]. La croissance des M»3Cs est contrdlée par la diffusion des éléments métalliques
composant ces carbures (majoritairement chrome, manganese, fer et molybdéne) vers les
sites de nucléation. Les joints de grains et les dislocations représentent des courts-circuits de
diffusion, expliquant ainsi I'ordre des sites préférentiels de précipitation des carbures observé
expérimentalement et reporté dans la littérature.
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1.2.4. Propriétés de durabilité

1.2.4.1. Performances tribologiques

Différentes études ont permis de mettre en évidence que le mécanisme d’usure prédominant
lors du fonctionnement des systemes de fermeture des circuits primaires est I'usure adhésive
[10-12]. Dans ce type d'endommagement, le glissement des surfaces engendre, dans un
premier temps, la formation de jonctions entre les deux corps en contact (la pression
appliquée est concentrée sur la rugosité résiduelle), suivie d’'une rupture de ces jonctions.
L'arrachement de matiere en provenance de deux surfaces peut s'accumuler entre elles,
formant ce que l'on définit comme « le troisieme corps ». Ce phénoméne s’accompagne,
généralement d’une augmentation de la dureté des surfaces. Le grippage constitue une forme
sévéere de l'usure adhésive [96].

La plupart des auteurs concordent sur le fait que les performances tribologiques des Norem02
[11,97,98], 01 et 04 [10,11,37] élaborés par PTAW sont comparables a celles des Stellites 6 et
21 a température ambiante [10,11,17,37,97-99]. Seul Cockeram [38] estime, aprés examen
visuel suite a essais tribologiques, que le Stellite6 semble étre le matériau le plus résistant au
frottement sec a température ambiante.

Les bonnes propriétés tribologiques du Norem02 ont été expliquées par la faible énergie de
défaut d’empilement qui favorise le durcissement par écrouissage. L'énergie de défaut
d’empilement est liée a la composition du matériau, a la température d’utilisation mais aussi
aux différents traitements thermiques qui ont été opérés [100]. Une énergie de défaut
d’empilement élevée limite la dissociation des dislocations et favorise leur mouvement dans
le matériau par glissement dévié, tandis qu’une faible énergie de défaut d’empilement
favorise un glissement plan des dislocations. A son tour, 'augmentation de la dureté d’un
matériau par écrouissage améliore sa résistance au grippage. Ce phénomene a été observé
dans le cas du Norem02, dont la dureté augmente aprées une série d’essais d’usure [10,97].
Une dégradation brutale des propriétés tribologiques du Norem02 déposé par GTAW a
cependant été observée au-dela de 180 °C dans un environnement sec [17,99]. Ce
changement de comportement ne peut pas étre expliqué par un effet direct de
I’augmentation de I'énergie de défaut d’empilement sur le glissement des dislocations, celle-
ci augmentant linéairement avec la température [17]. En revanche, la valeur de I'énergie de
défaut d’empilement intervient également dans la formation de martensite hexagonale
(martensite €), qui elle présente un effet de seuil. Il a été constaté qu’en dessous de 180 °C de
la martensite ¢ d’écrouissage se formait lors d’essais d’usure. Cette martensite n’est plus
observée une fois cette température dépassée [17,99]. Pour rappel, cette température
« critique » est largement inférieure a la température (330 °C) pouvant étre atteinte en
conditions normales d’utilisation dans les REP. Les meilleures propriétés tribologiques des
Stellites a haute température pourraient donc étre expliquées par la formation d’une phase
martensitique hexagonale compacte de déformation, qui persisterait pour des températures
supérieures a 180 °C [97].

Tres peu d’études ont été menées dans des conditions proches de celles rencontrées dans le
milieu primaire des REP. Inglis [36] a réalisé des séries d’essais sur les NoremO01 et 04 ainsi que
sur le Stellite6, consistant en des cycles répétés d’ouverture/fermeture (environ 2 000 cycles
sur une période d’un an) avec examen intermédiaire au bout de 500 et 1000 cycles. Aucune
fuite n’a été révélée sur les échantillons de Norem0Ol et 04, montrant que, a I'échelle
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industrielle, les Norem semblent présenter des propriétés tribologiques intéressantes, méme
a haute température. Toutefois, ces résultats sont en contradiction avec les observations de
Lee [99] qui, opérant en autoclave (donc en présence d’eau) avec application d’'une pression
de contact de 103 MPa, a montré que les performances tribologiques du Norem02 chutaient
rapidement lorsque la température du milieu dépassait 180°C. Cependant, pour des
températures inférieures, le taux d’usure du Norem02 est environ 10 fois moins important
gue celui mesuré dans un environnement sec [40], suggérant ainsi que I'"humidité du milieu
peut avoir un role bénéfique en agissant comme lubrifiant.

1.2.4.2. Tenue a la corrosion

Il existe peu d’études concernant la résistance a la corrosion du Norem02, ni en général, ni
plus particulierement dans un milieu similaire a I’'environnement chimique des REP.

Liu [101] reporte une comparaison entre Norem0Q2, Stellite6 et un troisieme revétement a
base nickel déposés par laser-cladding aprés exposition a un mélange de sels (NazSOa4 et K;SO4
avec un ratio molaire de 7:3) a 350 °C pendant 140 heures. |l observe que le Norem02 est le
matériau ayant subi la perte de masse la plus importante, laissant penser a un écaillage. Les
oxydes de fer et de chrome (Fe;0s et Cr,03) qui se sont formés a la surface ont réagi avec le
mélange de sels fondus, ne permettant pas de protéger efficacement le substrat.

Cockeram [102] analyse la tenue a la corrosion de revétements de Norem02 déposés par
PTAW. Plusieurs échantillons sont testés et comparés : un dépoét brut et deux dépots ayant
subi un traitement thermique de relaxation (621°C pendant 6 heures et 885°C pendant 4
heures). Tous les échantillons sont exposés a deux environnements successivement. Le
premier environnement qualifié d’humide et simulant les conditions de stockage et de
maintenance dans les circuits primaires des REP [125], présente une humidité relative
comprise entre 90 % et 100 % et une température de 65,5°C. Les échantillons ont été exposés
a cette atmosphére pendant 4 semaines. Dans le deuxieme environnement, qualifié « d’eau
hautement oxygénée » et représentant une situation d’incident avec perte d’étanchéité, les
dépbts ont été plongés dans I'eau distillée saturée d’air de laboratoire avec un pH contrélé
compris entre 4,5 et 5,0 a 279,5°C pendant 24 heures. Le revétement brut et celui ayant subi
le traitement de relaxation a 885 °C pendant 4 heures ne présentaient pas de signes visibles
de corrosion. En revanche, I'échantillon ayant subi le traitement de relaxation a 621 °C
pendant 6 heures présentait une couche d’oxyde visible a I'ceil nu en surface. La
microstructure de départ semblerait étre a I'origine des différents comportements observés.
Tous les revétements présentaient au départ une matrice austénitique et des carbures
interdendritiques qui avaient coalescés dans le cas de I’échantillon traité a 621°C pendant 6
heures. De plus, une précipitation intradendritique importante avait été observée pour le
revétement traité a 885 °C pendant 4 heures. Selon I'auteur, la coalescence des carbures
interdendritiques a engendré une déplétion en chrome plus importante que la précipitation
des carbures intradendritiques, expliquant ainsi la sensibilisation a la corrosion observée pour
le dépot ayant subi le traitement de relaxation a 621°C.

I.3. Métallurgie des poudres
Comme reporté dans la littérature, les performances tribologiques du Norem0Q2 élaboré par

PTAW se détériorent dés que la température dépasse 180 °C. La distribution interdendritique
des carbures n’offre aucune protection a la matrice métallique qui se retrouve exposée aux

25



frottements. Une microstructure plus fine, avec une meilleure répartition des carbures,
permettrait de pallier ce probléme. Les procédés de frittage sous charge représentent une
voie intéressante a explorer comme alternative aux procédés de mise en forme
conventionnels, car ils permettent I'élaboration de matériaux avec des microstructures plus
fines et homogenes, notamment en ce qui concerne la taille et la répartition des carbures
[22,91,103,104]. Une microstructure affinée garantit une meilleure protection de la matrice
métallique, améliorant la résistance du matériau a l'usure [20,33,105] et plus généralement
ses propriétés d’usage.

I.3.1. Principe du frittage

On parle de frittage lorsqu’un matériau pulvérulent, se transforme en matériau massif sous
I'action de la chaleur [106]. Cette définition correspond au frittage conventionnel. Le frittage
peut aussi étre assisté par la pression, la température ou les deux, comme dans le cas de la
compaction isostatique a chaud (CIC) et du frittage flash (SPS pour Spark Plasma Sintering en
anglais).

Les procédés de frittage sont adaptés a I'élaboration de matériaux céramiques et de certains
matériaux métalliques dont la mise en forme et I'assemblage par les voies d’élaborations
classiques (laminage, forgeage, soudage, etc...) est difficile. Plus particulierement, le frittage
peut étre utilisé dans le cas ou la microstructure du matériau présente des fragilités trop
importantes lors du refroidissement et de la solidification ou bien lorsque le matériau est placé
a haute température [107]. Les températures appliquées pendant le procédé de frittage sont
inférieures a la température de fusion du matériau ; en général, la température de frittage est
proche de 0,75 T:. Le frittage présente donc certains avantages, dont une réduction de la
température de travail et une limitation de la consommation d’énergie, ce qui permet de
réduire les problémes techniques liés a I'utilisation des fours (température maximale, durée
de vie...). Un autre intérét des procédés de frittage est la possibilité d’obtenir, en fin de
processus, un massif proche des dimensions souhaitées, limitant ainsi les étapes de
parachevement post-traitement.

Les procédés de frittage peuvent avoir lieu soit en milieu monophasé, soit polyphasé : le
matériau fritté restera a I'état solide dans le premier cas, tandis qu’une phase vitreuse ou
liguide peut apparaitre dans le deuxiéme cas en cours de frittage. L'apparition d’'une phase
liguide durant le frittage est le plus souvent due a la formation d’une phase eutectique
possédant un point de fusion plus bas que le matériau fritté mais aussi inférieure a la
température de frittage appliquée. Les procédés de frittage les plus courants se déroulent en
milieu monophasé [106]. Par ailleurs, on parle de frittage réactif lorsque la composition du
matériau fritté change pendant le frittage et de frittage non-réactif quand la composition ne
subit pas de variations [106]. Le procédé utilisé dans le cadre de ce travail de these, la
compaction isostatique a chaud, rentre dans la catégorie du frittage non réactif en milieu
monophasé. Lors de ce type de frittage, deux phénomenes interviennent : la densification de
la poudre et la croissance des grains métallurgiques a l'intérieur des particules de poudre.
Généralement, ces phénomenes ont lieu simultanément et les étapes de frittage sont le plus
souvent décrites selon I'état d’avancement du procédé. On distingue trois étapes : initiale,
intermédiaire et finale, déterminées par la densité relative du matériau a un instant donné. La
densité relative est définie comme le rapport entre la masse volumique a un instant donné et
la masse volumique maximale théorique du matériau (donc du massif).
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I.3.2. Etapes du frittage

Les descriptions qui vont suivre découlent de différents modeles, tous basés sur deux
particules de poudres sphériques de taille identique [108,109]. Bien que dans la réalité une
particule de poudre interagit avec plusieurs particules de tailles différentes qui se trouvent
dans son voisinage direct, ces modeles permettent de mieux appréhender les différents
phénomeénes qui ont lieu pendant le frittage et qui sont responsables de la densification de la
poudre. Avant d’appliquer la température au matériau sous forme de poudre, il faut dans un
premier temps lui donner une forme. Dans le cas des frittages conventionnels on effectue un
pré-compactage pour mettre en forme la poudre (on parle de cru) [110], dans certains cas en
présence d’un liant. Dans le cas du frittage sous charge par CIC, la poudre est placée dans un
conteneur creux scellé hermétiquement. Cette étape conféere a la poudre une densité relative
initiale comprise entre 0,55 et 0,7.

Une courbe typique de frittage est présentée Figure 1.12. Lors des premiers instants de
montée en température, la poudre se dilate thermiquement avant que la température de
début de frittage ne soit atteinte. Le frittage proprement dit commence dés que la
température devient suffisamment importante pour permettre a la matiere de diffuser et de
créer les premiers ponts entre les particules, ce qui entraine un retrait au niveau des particules
de poudre.

Al/Lg
Dilatation _— Retrait
frittage

Dilatation
-

Temps

1888 — M

Figure 1.12 : Evolution schématique des dimensions d’un échantillon de poudre sous I'effet de la chaleur au
cours d’un essai de frittage [106].

Les descriptions qui suivent concerne le cas de frittage sans charge.
1.3.2.1. Etape initiale

L’étape initiale correspond a la formation de ponts entre les particules de poudre qui se relient
entre elles, conduisant a la formation de joints inter particules. L'apparition des ponts
s’accompagne le plus souvent d’un retrait di au rapprochement des particules ou, plus
précisément, a la diminution de la distance entre leurs centres respectifs. La Figure 1.13
illustre la formation de ponts entre deux particules de poudres [108]. Dans ce schéma, r
représente le rayon de la particule de poudre, a le rayon de courbure du pont, x le rayon du
pont, O et O’ les centres des particules de poudres.
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Figure 1.13 : Schéma de la formation d’un pont entre deux particules en début de frittage [111].

La taille des ponts augmente proportionnellement avec le temps de frittage. Dans le cas ou
aucun retrait n’est observé, la croissance des ponts n’est possible que par diffusion de matiére
en provenance de la surface des particules de poudre en direction du pont. Les différents
phénoménes de diffusion qui ont lieu sont une diffusion des atomes en direction du pont, soit
via le réseau cristallin, soit via la surface des particules, ou par évaporation/condensation
[106].

Si, comme sur la Figure 1.13 qui représente le cas le plus fréquent, un retrait est observé, les
phénomeénes de diffusion surfaciques sont accompagnés de phénomeénes de diffusion en
volume. La diffusion volumique ayant pour origine le joint interparticulaire transporte la
matiere jusqu’au pont. Deux chemins de diffusion peuvent étre identifiés : interparticulaire et
transparticulaire [111]. Il existe un autre mécanisme de diffusion volumique faisant intervenir
la déformation plastique. Si la température est suffisamment élevée, les particules de poudre
peuvent subir un phénomeéne de fluage a cause des contraintes engendrées par leur propre
poids [111]. Ce phénoméne provoque un déplacement de matiere qui diffuse a partir des
dislocations contenues dans la particule de poudre jusqu’a la surface de la particule [106].
Durant I’étape initiale, la taille des ponts croit jusqu’a atteindre environ 0,2 fois le diamétre
des particules. Le gain de densité relative reste faible, avec une augmentation d’environ 3 %
[108]. On estime que I'étape initiale se termine lorsque toutes les particules de poudre sont
reliées entre elles par des ponts ; la porosité forme donc un réseau de vides interconnectés
entre eux.

1.3.2.2. Etape intermédiaire

Selon la définition donnée par Coble [108], I'étape intermédiaire est I'étape ou les particules
de poudre commencent a croitre. La croissance engendre le retrait puis 'isolation des vides
conduisant a une porosité fermée constituée de pores séparés les uns des autres. Ces pores,
formés a l'intersections de plusieurs particules de poudre reliées par des ponts, constituent
un réseau cylindrique interconnecté mais de dimension inférieure au réseau de la porosité de
I’étape initiale. La forme de ces pores peut étre décrite par les angles dihedraux, c’est a dire
les angles formés lors de la mise en contact de deux particules de poudre. La Figure 1.14
montre des vues en deux dimensions des différentes formes qu’un pore peut adopter en
fonction de I'angle dihedral (8). La valeur de cet angle est liée aux tensions interfaciales a la
jonction, i.e. entre la porosité et les particules (yug), mais aussi au niveau du joint
interparticulaire (yp), selon la relation suivante [111] :
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Figure 1.14 : Structure des pores en fonction des angles dihédraux formés par la mise en contact de plusieurs
particules [108].

Il est admis que la valeur des angles dihédraux au début de I'étape intermédiaire est
supérieure a 60° [111]. En fin de processus, une fois les pores isolés suite a la mise en contact
de plusieurs particules de poudre, cet angle diminue [111,112]. Il en découle la formation d’un
réseau constitué de pores fermés situés aux arétes des particules, la ou les particules ne sont
pas en contact, et des joints interparticulaires. Le modele de Coble simplifie la géométrie de
ce réseau en l'assimilant a un réseau cylindrique. La géométrie de ce réseau dépend de
plusieurs parametres comme la géométrie initiale des particules, I'énergie interfaciale et la
pression résiduelle qui influencent la valeur de I'angle dihédral. La Figure 1.15 illustre la
géométrie du réseau formé par les pores et les joints interparticulaires selon le modéle de
Coble [108] :

grain boundary
e=—===¢

material flux

Figure 1.15 : Particule de poudre pendant I'étape intermédiaire (a gauche) avec formation du réseau
cylindrique [116].

Ce modele, bien qgu’inapproprié pour décrire précisément le frittage durant I'étape
intermédiaire, permet néanmoins d’apprécier I'influence de chacun des parameétres sur la
cinétique de frittage et de s’affranchir des problémes liés a la complexité géométrique
entrainant une anisotropie de retrait de la porosité. Dans ce modele, on considére que le
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retrait de la porosité est uniforme dans I’ensemble du réseau. Par ailleurs, les particules sont
assimilées a des tetrakaidécahedres [113], des polyedres comportant ici six faces carrées et
huit faces hexagonales et ou les pores sont positionnés aux arrétes (Figure 1.16).

Figure 1.16 : Schéma d’un tetrakaidécahedre représentant une particule de poudre selon le modéle de Coble
[114].

Les phénoménes de diffusion a I'origine de la croissance des particules de poudre et de la
réduction de la porosité peuvent étre inter ou transparticulaire. Lors de I'étape intermédiaire
on observe une forte augmentation de la densité qui atteint généralement 95 %
[108,111,115]. A la fin de cette étape, les pores restants sont isolés ; leur élimination, le plus
souvent incompléte, s’effectue durant I’étape finale du frittage.

1.3.2.3. Etape finale

Alafin del’étape intermédiaire, les pores sont isolés les uns des autres. Pendant |'étape finale,
les particules de poudre continuent de croitre, entrainant un rétrécissement des pores jusqu’a
leur compléte disparition éventuelle.

Le modele de Coble [108] est trés souvent utilisé pour décrire I’étape finale du frittage. Selon
ce modele durant cette étape, le systeme est considéré comme étant dans un état quasi
stationnaire car I'essentiel de la densification a eu lieu lors de I'étape précédente. Les pores
restants, de formes sphériques, sont situés aux coins des tetrakaidécahédres (Figure 1.17),
mentionnés lors de |'étape précédente.

ain boundary

2 D)

material flux

Figure 1.17 : Particule de poudre pendant |'étape intermédiaire (a gauche) et pendant I'étape finale (a
droite) selon le modéle de Coble ; (r = rayon du pore au début de I'étape finale ; | = longueur d’un joint
interparticulaire reliant 2 pores) [116].
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Ce modele présente deux limites importantes. Tout d’abord, la diffusion des atomes est
considérée comme constante alors que le rayon des pores diminue. Logiquement, la
diminution du rayon des pores doit entrainer une diminution du flux atomique ayant lieu a
leur surface, qui a leur tour diminuent également durant cette étape [111]. Deuxiemement,
les joints interparticulaires, qui représentent des court-circuits de diffusion, ne sont pas pris
en compte dans le flux de matiére bien que les pores y soient reliés. En partant du modeéle de
Coble, Kang & Jun [116] ont intégré les lois d’Herring afin de prendre en compte 'influence
des joints entre les particules dans la diffusion de matiere. Il en découle que, d’une part, la
surface des pores va également influencer la diffusion aux joints et d’autre part, un gradient
de contraintes apparait entre la surface du pore et le centre du joint, (‘I’sur la Figure 1.16).
Les mécanismes de diffusion a la surface des pores et aux joints interparticulaires jouent un
role majeur sur le retrait, voire la résorption des pores et sur la croissance des particules de
poudre qui, en général, commence au début de I'étape finale [108]. La croissance des parties,
qui est d’autant plus importante que la température de frittage est élevée, réduit la vitesse de
densification par diminution du rapport surface / volume. En conséquence, dans les derniers
instants de la montée en température du processus de frittage, la vitesse de densification
diminue a cause de la croissance des particules de poudres et surtout a cause du piégeage de
gaz résiduel dans les pores, qui s’oppose a la densification en fin de frittage [106].

La Figure 1.18 résume |’évolution de la densité et de la structure des pores en fonction des
différentes étapes du frittage et de la température [109].
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Figure 1.18 : Evolution de la densité et de la structure des pores en fonction de I'étape de frittage et de la
température T et du temps t [109].

1.3.3. Aspect thermodynamique

Toute modification d’un systéme physico-chimique n’est possible que s’il y a réduction de
I’énergie du systeme. Dans le cas du frittage d’une poudre, le passage de la forme pulvérulente
a la forme massive entraine une réduction de la surface du systéme. Dans un systéme
pulvérulent, comme dans le cas d’une poudre, les surfaces sont constituées d’interfaces
solide/gaz qui sont plus énergétiques que les interfaces solide/solide. Une réduction de la
surface du systéme engendre une diminution des interfaces solide/gaz au profit des interfaces
solide/solide.

L’énergie de surface d’un systéme est définie par le produit entre I'aire (A en m?) et la tension
de surface (y en J.m™3).
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La formule suivante donne la variation de I'énergie de surface dans le cas du frittage d’une
poudre [111] :

A(yA) = yA(A) + AA(y) (4)

Dans cette équation, A(yA) est la variation de I'énergie de surface du systéme en joule (J) ;
pour que ce terme soit négatif dans I'équation (4), il faut que la somme des deux autres termes
soit également négative. Le terme yA(4), avec A(4) < 0, est associé a la croissance des
particules (coalescence des plus petites particules vers les plus grosses par murissement
d’Ostwald [106]) entrainant une diminution de la surface spécifique. La quantité de poudre ne
variant pas, la diminution de la surface spécifique entraine par conséquent une réduction de
I'aire totale de la poudre. AA(y) est le terme qui illustre I'accroissement des interfaces
solide/solide et la réduction des interfaces solide/gaz (porosité) [111]. L’énergie stockée dans
les surfaces du systéme a température ambiante ne dépasse pas 0,5 kl.mole™; cette valeur
n‘est pas suffisante pour amorcer le phénomeéne de frittage. Par conséquent, aucun
mouvement d’atomes n’aura lieu si la seule source d’énergie du systeme est représentée par
I’énergie stockée au sein des surfaces. L'apport d’énergie supplémentaire, le plus souvent sous
forme d’énergie thermique et/ou mécanique, est donc nécessaire afin de déclencher le
phénoméne de frittage et de lui permette de se poursuivre selon une cinétique qui est propre
a chaque systeme [106].

1.3.4. Aspect cinétique

La maniére la plus simple d’apporter de I'énergie supplémentaire a un systeme est sous forme
d’énergie thermique en élevant la température. L’augmentation de la température permet
d’activer le transport de matiere qui a lieu par diffusion d’atomes en provenance du volume
et de la surface des particules de poudre vers les ponts en cours de formation. La différence
des concentrations atomiques entraine un flux de diffusion vers les zones en défaut de
matiére (les ponts). Le flux atomique peut étre exprimé comme suit [106,111] :

Da
Jatome = _Egrad o (5)

Dans cette équation D, représente le coefficient de diffusion atomique en m2.s; R est la
constante des gaz parfait (8,314 J.K'2.mol?); T la température absolue (en K) ; grad o est le
gradient de contrainte (ou de pression gazeuse) entre les particules et les pores en MPa. Par
ailleurs, le coefficient de diffusion D, est relié a la température T par la relation suivante
(relation de type Arrhenius) :

Do = Dy exp(=2) (6)

Do est le coefficient de diffusion en m2s?! pour T infinie et Q I'énergie d’activation du
mécanisme de diffusion en J.mol. Réciproquement, il un existe un flux de lacunes, similaire
au flux atomique mais de direction opposée, allant du pont jusqu’aux particules [111].

Le transport de matiére est influencé par la géométrie des particules en contact. En effet, a la
suite de la formation des ponts, des gradients de courbure se créent entre les particules de
forme convexe et les ponts de forme concave. Ce phénomene engendre |'apparition d’un
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terme traduisant le gradient de contraintes qui prend également en compte les différences de
pressions gazeuses [111] :

grad o = AP X% (7)

Avec L la longueur de diffusion en m et AP la différence de pression en Pa.
En combinant (5) et (7) on obtient :

Dg 1
Jatome = _E(AP) X I (8)

Considérons I'équation de Young-Laplace dans le cas général [117].

1 1

P1—P2=V(Z_E) ®)
Avec P; et ri respectivement la pression en Pa et le rayon de courbure du milieui=1ou2;vyla
tension superficielle en J.m2 séparant les deux milieux. Les rayons de courbure peuvent avoir
un signe positif (concave) ou négatif (convexe) en fonction de leur orientation.

Cette loi permet de définir la différence de pression existant a I'interface courbe séparant
deux milieux, c’est-a-dire la particule de poudre et un pore dans le cas du frittage. Cette
différence de pression est équivalente a la pression interne de la particule (le procédé de
frittage s’effectuant sous vide, on considere la pression extérieure comme nulle).

Dans le cas d’une particule de poudre sphérique de pression interne Pint (= P1), entourée par
un environnement de pression Pex: (= P2), sachant que rz = - r1, I'équation (9) devient [106] :

Pint = Pext+ 27]/ (10)

Avec r le rayon de la particule en m. Pour y =1 J.m™2, r = 10um et Pext = O (vide absolu), la
pression interne de la particule P; = 0,2 MPa (trés inférieur a la gamme de pression appliquée
par CIC).

Selon I'expression de la pression de Laplace, la pression interne de la particule est toujours
supérieure a la pression externe, d’ou I'état de mise en compression permanente de la
particule. De plus, la pression interne est d’autant plus élevée que le rayon de la particule est
petit.

Parallélement, I'’équation de Laplace permet également d’exprimer la pression s’exercant au
niveau des ponts. La courbure du pont étant concave, la pression interne sera toujours
inférieure a la pression extérieure, induisant des contraintes de tensions dans les ponts.

La pression extérieure, notée Pex:, correspond a la pression d’équilibre qui existe entre les
particules et les pores. Cette pression résulte de la somme de deux termes : la pression de gaz
résiduel et la pression de vapeur saturante. Cette derniére est générée par le passage en phase
gazeuse d’une partie des atomes situés a I'extréme surface des particules et se trouvant dans
un état d’instabilité.

Pour résumer, les principaux moteurs cinétiques du processus de frittage naturel sont : les flux
atomiques, les différences de pression existantes au niveau des particules, des ponts et des
pores et la pression de vapeur saturante.

Ces phénomenes sont a l'origine de différents mécanismes de transport de matiere,
permettant le frittage de la poudre et contribuent tous a la croissance des ponts. Le
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phénoméne de diffusion volumique a I'intérieur des particules de poudre entraine quant a lui
le retrait.

La Figure 1.19 liste et illustre les différents mécanismes qui interviennent dans le transport de
matiere entre deux particules.

Gy o Nature Source Puits
Mécanisme du déplacement de matiere de matiere

1 Transport gazeux | Surface des grains Pont

2 Diffusion | Surface des grains Pont
superficielle

3 Diffusion | Surface des grains Pont
en volume

4 Diffusion Joints de grains Pont
en volume ‘

5 Diffusion aux Joints de grains Pont
joints de grains ‘

6 Déformation Volume Pont
plastique

Figure 1.19: Mécanisme de transport de matiére lors du frittage naturel de deux particules de poudre [106].
Le mécanisme n°6 a une cinétique différente des autres mécanismes et sera détaillé par la
suite. En effet, la déformation plastique n’apparait pas systématiquement lors du frittage

conventionnel mais devient prépondérant lorsque le frittage est réalisé sous charge, ce qui
provoque le fluage des particules.

l.4. La compaction isostatique a chaud

1.4.1. Principe de fonctionnement

La Compression Isostatique a Chaud (CIC) est un procédé ou une pression et une température
élevée (inférieur a la température de fusion du matériau) sont appliquées simultanément afin
de combler tout manque de matiere (porosités ouvertes ou fermées, fissures, craquelures,
matériaux disjoints). La CIC ne représente pas uniqguement une technique de frittage, elle est
également utilisée en tant que procédé de post-traitement pour la fabrication additive, la
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fonderie ou encore comme procédé de soudage diffusion de matériaux hétérogenes ne
pouvant étre soudés par des voies conventionnelles [118].

L’application d’une pression simultanément a la température permet de réduire de 10 a 20 %
la température de frittage par rapport au frittage naturel [119]. Par rapport aux autres
procédés de frittage assistés par la pression, comme le frittage sous charge uniaxiale (HP pour
Hot Pressing en anglais) la particularité de la CIC réside dans I'application d’une pression
isostatique, c’est-a-dire égale dans toutes les directions, a I'aide d’un fluide, le plus souvent
un gaz inerte comme l'argon. L'application d’'une pression uniaxiale présente le risque de
création de gradients de contrainte et de densification conséquents.

Un cycle typique de CIC est composé de plusieurs étapes, illustrées par la Figure 1.20 :

(1) application d’une précharge et phase de préchauffage ;

(2) phase de montée en température et en pression ;

(3) palier de maintien ;

(4) refroidissement.

Ajustement~__
-

P(bar)

|
|
1
T
|
|
|
|
|
|

®

Phases :

(1) pressurisation initiale

(@ chauffage et pressurisation

(3 palier

@) refroidissement et dépressurisation

Température (°C) et pression (bar)
/4

Temps

Figure 1.20 : Exemple d’un cycle de CIC [118]

Pour les aciers, les parameétres de frittage habituellement utilisés sont une température
comprise entre 1000 et 1200 °C, une pression d’environ 1000 bar et un palier de 3 a 4 heures
[26,118].

Le rble du palier de frittage est essentiellement de refermer les derniers pores isolés. Afin de
réduire les colits associés au procédé et limiter la croissance des grains métallurgiques, la
durée du palier de maintien isotherme doit étre la plus courte possible.

Une fois le palier terminé, le chauffage de I’enceinte est arrété, permettant le refroidissement
plus ou moins rapide de I'ensemble du systéme. La plupart des machines de CIC permettent
de contréler la vitesse de refroidissement afin qu’il soit le plus homogene possible dans
I'ensemble de I’échantillon. Les machines de CIC conventionnelles permettent en théorie
d’atteindre des vitesses de refroidissement de l'ordre de 300°C.mint. lls existent des
dispositifs permettant de procéder a des refroidissements ultra rapides (URQ pour Ultra Rapid
Quenching en anglais), ou la vitesse de refroidissement peut s’élever jusqu’a 3 000°C.min!
[120,121].
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La diminution de la température lors du refroidissement s’accompagne d’une diminution de
la pression. Une fois le refroidissement terminé, I’enceinte est encore sous pression ; le gaz
restant est le plus souvent récupéré pour étre recyclé et ainsi pouvoir étre réutilisé lors des
cycles suivants.

1.4.2. Développement de la CIC

La technologie CIC a vu le jour vers la moitié des années 50 (1955), principalement pour des
applications dans le domaine nucléaire. Initialement, elle a été développée en tant que post-
traitement du procédé de soudage-diffusion de gaines pour le combustible nucléaire, afin
d’assurer une meilleure cohésion entre le combustible et la gaine [26,118]. Le développement
de la CIC s’est poursuivi entre 1960 et 1980 avec le compactage des premiéres poudres de
béryllium [118]. La technologie s’est améliorée au fil des années, notamment en ce qui
concerne la sécurité, permettant d’augmenter les températures et les pressions pouvant étre
atteintes dans les enceintes des machines de CIC, ainsi que leur volume [107]. Comme tout
équipement sous pressions, les premiers équipements de CIC représentaient un danger non
négligeable. Les améliorations des capacités de production (en quantité et en qualité) ont été
rendues possibles grace a I'amélioration de la tenue a la pression a haute température des
enceintes, ainsi qu’a une meilleure maitrise de leur refroidissement [122].

Aujourd’hui, les axes de développement technologique de la technologie CIC sont orientés
vers la maftrise des traitements thermiques pouvant étre opérés durant un cycle, tel que des
refroidissements controlés et des trempes de plus en plus efficaces [121]

Les améliorations technologiques ont permis, avec le temps, d’étendre les champs
d’application de la CIC. Cette technologie est aujourd’hui employée essentiellement pour la
production de pieces a partir de poudres (HIP-sintering) ; elle est utilisée aussi en tant que
post-traitement des pieces produites par fabrication additive (telle que le SLM pour Selective
Laser Melting, par exemple) afin de fermer les porosités résiduelles qui peuvent subsister en
fin de procédé. Enfin, la CIC peut également étre employée pour le traitement de piéces en
fin de vie, telle que les aubes de turbine, afin de les restaurer [118,123].

1.4.3. Impact économique de la CIC

En termes de production, la CIC permet le traitement et la mise en forme de piéces
(métalliques et céramiques) de dimensions variées, pesant de quelques grammes a plusieurs
dizaines de tonnes, les seules limites étant les dimensions utiles de I'enceinte. Les piéces
peuvent étre produites a l'unité ou en série (Figure 1.21).
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10 kg
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manufacturing pressing & sintering
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Figure 1.21 : Comparaison entre CIC (PM HIP) et autres technologies de métallurgie des poudres (fabrication
additive, frittage sous charge uniaxiale, metal injection molding), en termes de capacité de production en
série et de dimension des pieces [124].

Par rapport aux procédés de mise en forme classiques, tel que le laminage et le forgeage, la
CIC présente plusieurs avantages. Tout d’abord, des temps de production raccourcis, grace a
la limitation des étapes de post-traitement (usinage, soudage, etc...), rendue possible par la
fabrication de pieces aux cotes proches des dimensions finales souhaitées (« near-nate
shape » ou NNS). Deuxiemement, puisque le matériau reste en phase solide pendant tout le
procédé, la technologie CIC permet la mise en forme de piéces de géométrie complexe en
utilisant des matériaux dont la mise en forme par les voies d’élaborations classiques est
délicate (céramiques, alliages a base nickel, cobalt, aciers duplex, etc...). [26,107]
Ces avantages font de la CIC une méthode d’élaboration de piéces présentant des propriétés
(mécaniques, durabilité, corrosion, etc...) élevées, ne pouvant pas étre atteintes par d’autres
méthodes d’élaborations classiques. Les domaines d’application de la CIC sont tres variés.
Voici quelques exemples [124] :

- Aéronautique : aubes de turbine ;

- Automobile : pieces de Formule 1 (blocs, culasses et carter de moteur) ;

- Energie : éléments de tuyauterie dans Iindustrie nucléaire ;

- Meédical : prothéses de hanche;

- Outillage : élaboration d’aciers de découpe
L'emploi de la CIC ne se limite pas uniquement au frittage de poudres, qui en 2017 ne
représentait que 43 % du marché [125]. Le post-traitement de pieces obtenues par d’autres
procédés, afin de refermer différents défauts de matiére éventuels (criques de fonderie,
porosité résiduelle) et d’en améliorer les propriétés mécaniques et leur durabilité représente
54 % du marché de la CIC.

1.4.4. Emploi de la CIC

1.4.4.1. En fabrication additive

Le terme « fabrication additive » regroupe tous les procédés de fabrication par ajout de
matiere qui s’opposent aux procédés conventionnels soustractifs (retrait de matiere durant le
procédé) [126]. En métallurgie de poudres, les procédés de fabrication additive les plus
couramment utilisés sont le Selective Laser Melting (SLM), le Selective Laser Sintering (SLS) et
I'impression 3D. En fin de processus, les piéces élaborées présentent une porosité résiduelle,
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voire des craquelures. La CIC peut étre employée afin de réduire voire éliminer la porosité et
refermer les craquelures, ce qui aura pour effet d’améliorer les propriétés du matériau
[118,127,128].

A titre d’exemple, Montero-Sistiaga [129] a comparé I'effet d’'un post-traitement par CIC sur
du 316L élaboré par SLM a basse puissance (SLM-LP) et a haute puissance (SLM-HP). Les
performances mécaniques requises ont été atteintes par les échantillons élaborés par SLM-LP
sans post-traitement et par SLM-HP suivi d’'un post traitement par CIC. Bien que le post-
traitement par CIC permette en général de résorber la porosité restante et les craquelures
dans le cas des échantillons élaborés par SLM, ce post-traitement a augmenté la taille des
grains métallurgiques. Les échantillons élaborés par SLM présentaient des grains avec une
sous-structure dendritique avec une longueur caractéristique d’environ 1um ; cette
microstructure a été modifiée par le post-traitement par CIC. L’échantillon élaboré par SLM-
LP présentait une faible porosité, tandis que I’échantillon obtenu par SLM-HP présentait une
porosité plus importante, ainsi que des craquelures. Il faut donc toujours tenir compte de la
microstructure et du type de défauts présents dans le matériau afin d’adapter
convenablement les parameétres du procédé CIC de post-traitement et obtenir une
amélioration des propriétés mécaniques.

1.4.4.2. En métallurgie des poudres

En métallurgie des poudres, la CIC est employée pour la fabrication de pieces de forme plus
ou moins complexe. La poudre est placée dans un conteneur déformable plastiquement. Ce
conteneur doit étre dimensionné de maniere a permettre I'obtention d’une piece aux formes
et dimensions souhaitées. Les aciers élaborés par CIC sont principalement les aciers
inoxydables et les aciers a outils, plus précisément les aciers a haute vitesse employés pour la
fabrication d’outil de découpe [130]. En effet, ces derniers présentent une dureté importante
a cause de leur teneur en carbone et éléments carburigenes (molybdéne, tungsténe,
vanadium, chrome, etc...) et leur mise en forme par les méthodes classiques s’avere difficile.
L'avantage principal de I’élaboration de pieces par CIC est I'obtention de microstructures
isotropes a grains fins présentant généralement des meilleures propriétés mécaniques
[123,127]. La taille des phases secondaires, tels que les carbures, est également réduite [131].

1.4.5. RoOle de la pression durant la CIC

Lors du frittage d’'une poudre par CIC, il est possible de retrouver les principaux mécanismes
évoqués auparavant (cf. paragraphe 1.3.4.), qui vont cependant étre modifiés par I'application
de la pression. La pression permet, en premier lieu, de réduire la température et le temps de
frittage, ce qui a pour conséquence de réduire voir d’éviter une croissance des grains
métallurgiques [132]. Bien que ce phénomeéne soit une partie intégrante du processus de
frittage, car il entraine un abaissement de |'énergie de surface de la poudre en cours de
densification, le grossissement des grains métallurgiques provoque une diminution de la
vitesse de densification, pouvant méme la stopper [106,133].

Pendant les premiers instants du procédé CIC, I'application de la pression provoque un
réarrangement des particules de poudre par glissement les unes sur les autres [134,135] qui
entraine leur rapprochement et augmente la coordination, i.e. le nombre de particules
voisines avec lesquelles une particule est en contact direct. L'augmentation de la coordination
signifie une augmentation du nombre de ponts se formant sur une méme particule, ce qui
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augmente la vitesse de diffusion de la matiére et la conductivité thermique entre les particules
de poudre. Toutefois, I'effet de ce réarrangement, bien que bénéfique, n’est pas déterminant
pour la densification d’'une poudre dont les particules sont de forme sphérique.

L'effet le plus important de la pression durant I'étape initiale du frittage est I’'ajout d’une force
supplémentaire agissant sur les particules de poudres. Il a été expliqué précédemment (cf.
paragraphe 1.3.4.) qu’une force de compression s’exerce a I'intérieur des particules de poudre
(force de Laplace). A cette force il faut rajouter la force exercée par la pression appliquée
durant le procédé CIC. La pression effective qui s’applique sur la poudre en cours de
compactage s’exprime alors comme suit [111] :

Pesr1 = f"‘ B — P (11)
Avec Pesf1 la pression effective appliquée sur une particule de poudre lors de I'étape initiale ;
Ps la pression appliquée sur la surface de la particule ; P; la pression du gaz contenu dans la
porosité, en Pa ; « s » désigne I'aire de la particule en contact avec des particules voisines (en
m?) et « f » la force de contact appliquée par la pression (en N).

A leur tour, f et Ps peuvent étre exprimées selon les relations suivantes :
4mr °P

f=" 5 h=v(;-3); (12)
Avec r le rayon de la particule en m ; P la pression appliquée en Pa ; Z la coordination de la
particule (sans unité) ; D la densité relative (sans unité) ; y la tension superficielle au niveau
des particules de poudre en J.m; a le rayon de courbure du pont en met x le rayon du pont
enm.

Dans le cas d’un frittage par CIC, au cours de I'étape initiale, on peut considérer, d’'une part,
gue la pression P; est nulle grace au dégazage effectué a I'intérieur du conteneur et, d’autre

part, que x>>a. ll s’en suit que [111] :

4mr?p 4

Pepr1=— >+ (13)
Bien que la pression augmente au fur et a mesure de I'avancement du frittage, I'effet de la
pression sur les particules de poudre diminue compte tenue de l'augmentation de la
coordination et de l'aire de contact entre les particules de poudres durant I'étape
intermédiaire. Ce phénomene entraine une variation de la pression effective.

Lors de |'étape finale (pour D > 0.90), la pression effective s’exprime de la maniere
suivante [134] :

2
PeffZ =P + 4 - Pi (14)

Tpor

Avec Pefi2 la pression effective lors de I'étape finale ; P la pression appliquée ; Pila pression
interne des pores résiduels ; rpor leur rayon en m et y la tension superficielle au niveau d’'une
particule de poudre en J.m2 [113]. La pression interne d’un pore, causé par la présence de gaz
résiduel, crée une force qui s'oppose au frittage. Cette force devra étre dépassée afin de
refermer la porosité. Lors d’un frittage conventionnel, les pores se rétractent jusqu’a atteindre
une taille minimale pour laquelle Pefr2 = 0 (avec P = 0), il en résulte une porosité résiduelle en
fin de frittage.

Lors d’un frittage par CIC, deux effets vont contribuer a I’élimination de la porosité résiduelle
en fin de procédé. Dans un premier temps, le dégazage du conteneur rempli de poudre permet
de diminuer la pression interne. Ensuite, la pression appliquée P augmente Pefrz, contribuant
a la disparition des pores.
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L'application d’une pression importante sur les particules de poudre influence les mécanismes
prédominant durant la densification. Les différents phénomeénes de diffusion en volume et
aux joints interparticulaires détaillés précédemment (cf. paragraphe 1.3.4.) ont toujours lieu.
Toutefois, les phénomeénes de fluage et de déformation plastique, généralement négligeable
lors du frittage conventionnel d’'une poudre métallique, deviennent prédominants dans le cas
du frittage assisté par la pression [111,134]

1.4.6. Les mécanismes prépondérants en CIC

1.4.6.1. Déformation plastique

Pendant les premiers instants de |'étape de montée en température, les particules de poudre
sont simplement en contact les unes avec les autres. L'application d’'une pression concentre
les contraintes aux niveaux des zones de contact entre les particules qui deviendront les futurs
ponts. La déformation plastique apparait si la condition suivante est vérifiée [134,136] :

o; = 30, (15)

Avec oi la contrainte effective appliquée sur I’ensemble de la poudre et oy la limite d’élasticité
du matériau constituant la poudre en MPa.

La densification provoquée par la déformation plastique se produit instantanément, avec une
faible augmentation de la densité. L'augmentation des surfaces de contact due a la
déformation des particules entraine une diminution de oj et un arrét de la déformation
plastique. Bien que la pression appliquée augmente progressivement avec le temps, la surface
de contact croit plus rapidement que la pression, ce qui diminue la contrainte qui s’exerce au
niveau des ponts.

Ensuite 'augmentation de la température et de la pression appliquées permettent I'apparition
du phénomene de fluage.

1.4.6.2. Fluage

Le fluage peut étre défini comme la déformation plastique d’un matériau dans le temps a
température et contrainte constante [137]. Ce phénomene est observé pour les matériaux
viscoplastiques, c’est-a-dire les matériaux solides qui présentent le comportement mécanique
d’un matériau visqueux (la déformation augmente linéairement avec le temps) avec un
comportement plastique (Le matériau ne revient pas a son état d’origine une fois la contrainte
retirée) [42]. Lorsqu’un métal est porté a haute température, il peut adopter ce type de
comportement. Toutefois, le fluage d’un matériau dépend de la température, des contraintes
appliquées et de ses propriétés mécaniques intrinséques [138]. En conséquence, de
nombreuses lois de comportement existent pour décrire le fluage d’un matériau.

Le fluage peut étre décomposé en trois stades : le fluage primaire, secondaire et tertiaire
[137]. Le fluage primaire, qui a lieu en début de déformation, correspond a une diminution de
la vitesse de déformation au cours du temps due a I’écrouissage du matériau qui va s’opposer
a la contrainte qui lui est appliquée. Le fluage secondaire correspond a un régime stationnaire
ou I'écrouissage est compensé par des phénomeénes de restauration dynamique ; la vitesse de
déformation est minimale sur toute la durée de ce stade, qui a lieu pour des contraintes faibles
a modérées et des températures élevées. Cette étape est la plus longue. Enfin, pendant le
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fluage tertiaire ou fluage accéléré, observé pour des hautes températures et des contraintes
élevées ou des temps de sollicitation plus long, une striction et un endommagement ductile
conduisant a la rupture finale apparaissent. Pendant cette étape il est également possible
d’observer le grossissement des grains et la formation de précipités qui vont fragiliser le
matériau [46,139].

Une des conséquences du phénomene de fluage est I'augmentation des phénomeénes de
diffusion, sous l'effet simultané de la température et de I'application d’une sollicitation
mécanique. Cet aspect permet d’expliquer la grande différence de vitesse de densification
entre un frittage conventionnel et un frittage assisté par la pression comme la CIC. Les
mécanismes de densification par fluage deviennent prépondérant par rapport aux autres
mécanismes de densifications mentionnés jusqu’a présent [140]. Le phénomene de fluage
joue donc un role majeur dans I'augmentation de la vitesse de densification lors du frittage
par CIC [136,143]. Des nombreux modeles ont été développés pour expliquer le
comportement d’un matériau lors d’un frittage par CIC; les différents comportements
dépendent des propriétés intrinséques du matériau, mais également des parameétres de
frittage utilisés.

1.4.6.3. Fluage par loi puissance

Tous les modeles développés pour expliquer le fluage d’'un matériau lors de son élaboration
par CIC suivent une loi puissance de type [134] :

g = & (aio)n exp (g) (18)

Avec &; la vitesse de déformation en régime permanent (étape secondaire du fluage) ; &, la
vitesse de déformation de référence du matériau (¢, et £, en s?) ; o la contrainte
appliquée (en MPa) ; oo la limite d’élasticité du matériau (en MPa) ; n I'indice de sensibilité a
la contrainte du matériau et Q I’énergie d’activation du mécanisme (en J.mol?) [144]. Durant
la majeure partie de la densification (étape intermédiaire), le fluage est contrdlé par la montée
des dislocations, avec un indice n supérieur a 1, généralement de I'ordre de 3 a 5.

En fin de densification, la porosité est faible et I’état de contrainte dans la poudre, qui est de
plus en plus proche d’un matériau massif, tend vers une sollicitation purement isostatique. Le
fluage ne peut alors plus étre assuré par les dislocations et la fermeture finale des pores est
alors contrélée par diffusion directe de matiere. L'indice n est alors égal a 1.

1.4.6.4. Fluage diffusion

Le fluage diffusion intervient a haute température et a faible niveau de contrainte. La Figure
1.22 illustre, a I’échelle d’un grain soumis a une contrainte de traction verticale, la diffusion
par fluage des lacunes et des atomes (le sens de diffusion de I'un s’oppose a l'autre).
L'allongement dans la direction de traction s’effectue par échange de matiére entre les faces
latérales et horizontales, directement par diffusion. De forts gradients de lacunes se créent
entre les différentes faces, en particulier aux intersections de plusieurs grains. Les lois les plus
souvent rencontrées sont celles décrites par les modéles de Nabarro-Herring et de Coble, qui
permettent d’expliquer I'influence combinée de la température et de la pression, que ce soit
directement ou en tant que base pour d’autres modeéles de densification [134,136].
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Figure 1.22 : Fluage diffusion selon Nabarro-Herring (a) et selon Coble (b) [142]

1.4.6.4.1. Modele de Nabarro-Herring

Le modele de Nabarro-Herring [141] décrit le phénomene de fluage qui a lieu pour des faibles
valeurs de contrainte et a des températures telles que le coefficient de diffusion des lacunes
soit suffisamment élevé. La diffusion des lacunes s’effectue alors en volume (Figure 1.22a). Ce
modeéle a initialement été développé pour les matériaux polycristallins; la distance
significative de diffusion des lacunes est de l'ordre de la taille de grains. La vitesse de
déformation s’exprime par :

de AngoD 2
a¢ _ NH 1 (17)
dt d2kT

Avec Ann une constante géométrique ; o la contrainte en MPa ; Dile coefficient d’autodiffusion
en volume du matériau en m2.s* (coefficient de diffusion des lacunes) ; Q le volume atomique
en m3; d lataille de grains en m ; k la constante de Boltzmann et T la température absolue en
K.

1.4.6.4.2. Modele de Coble

Le modele de Coble [114], décrit le phénoméne de fluage qui a haute température, mais a des
niveaux de températures plus faibles que pour le modéle de Nabarro-Herring [142], ou la
diffusion en volume est faible. La diffusion de matiere s’effectue alors via les joints de grains
qui jouent le role de court-circuit de diffusion (Figure 1.22b). La vitesse de déformation
s’exprime par :

de _ Aco(DpW)n

dat d3kT (16)

Avec Ac une constante géométrique ; Dy le coefficient de diffusion aux joints de grains en
m3.s! et W la largeur des joints de grains en m (a noter que les mesures expérimentales
donnent directement une estimation de la grandeur DyW, homogene a un coefficient de
diffusion en volume).

D’apres ces deux modeles, plus les grains sont petits, plus la vitesse de déformation est élevée.

Cet aspect est bien mis en évidence par le modele de Coble ou la vitesse de déformation est
inversement proportionnelle au cube de la taille des grains.
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1.4.6.5. Mise en relation avec la densification

Chacun des mécanismes abordés dans les sections précédentes contribue de maniére
différente a la densification d’un matériau pendant le frittage. Toutefois, la contribution de
chaque mécanisme est variable et dépend du matériau, de la température, de la pression, du
temps de frittage et de la taille des particules de poudres. En fonction des parameétres utilisés,
certains mécanismes deviennent prépondérants par rapport a d’autres. Différents auteurs
[134,136,145,146] ont établi des « diagrammes » de frittage pour le procédé CIC, ou la
contribution de chaque mécanisme est reliée a la vitesse de densification par la relation
générique suivante [102, 107] :

2 = Kof(D) (19)

Avec Kp la vitesse de déformation imposé par le mécanisme (en s.?) et f(D) une fonction de la
densité relative (sans unité) [136,145].

A titre d’exemple, les équations de frittage établies par Helle [136] (Figure 1.23) mettent en
relation la contribution des différents mécanismes durant la densification d’un matériau :
diffusion en volume et aux joints de grains selon les modéles de Nabarro-Herring et Coble et
fluage dislocations aux différentes étapes de densification.

Kp f(D) Conditions
5'6’:;0;?_’_) (D—;Uo) Grain boundary diffusion (D < 0.9)
272‘;%‘#, (1 - D)2 Grain boundary diffusion (D = 0.9)
.5'2—7_2"3—}, D —lDo Lattice diffusion (D <0.9)
%’_” (',:6.2)"’ (1-D)  Lattice diffusion (D >0.9)
5.3 :: P (D;gl;;!"(";D_ ;)3;,)11‘? Power-law creep (D <0.9)
g (;l;;) (% P)ﬂ i _D((]l—__DD—)zT)u Power-law creep (D =>0.9)

Figure 1.23 : Equations de frittage pour chaque mécanisme intervenant lors d’un frittage CIC, d’apres [145]

Les équations données dans la Figure 1.23 permettent de déterminer les mécanismes
prépondérants durant le frittage d’une poudre par CIC. L'importance de ces mécanismes
dépend de la composition chimique de la poudre, de la distribution granulométrique, de la
température et pression appliquées et de la densité relative. La détermination de la
« cartographie de frittage » par CIC d’une poudre permet la prévision et |'optimisation de
I’ensemble des parameétres de frittage afin d’obtenir une densification finale proche de 100 %
[134,136].
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[.5. Conclusion

Une revue bibliographique des phases pouvant étre retrouvées a la vue de la composition
chimique du Norem02, de ses performances tribologiques et mécaniques ainsi qu’une
description des différentes étapes du frittage par CIC a été faite. Les connaissances dont nous
disposons sur le Norem02 concernent pour l'essentiel sa microstructure ainsi que ses
propriétés mécaniques et tribologiques lorsqu’il est produit par voie fondue (PTAW pour
I'essentiel). Il n’existe aucune étude a notre connaissance traitant de I'élaboration du
Norem02 par CIC, que ce soit concernant sa microstructure finale ou son comportement lors
du frittage. De ce fait, ses performances tribologiques et mécaniques apreés frittage CIC sont
inconnues. Afin d’étre en mesure d’améliorer ses performances, il sera important de maitriser
la microstructure finale de I'acier, qui passera d’abord par une maitrise de son comportement
lors d’un cycle de frittage CIC.
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Chapitre Il : techniques expérimentales

[I.1 La compaction isostatique a chaud (CIC)

11.1.1 Dimensions et remplissage des conteneurs

L'utilisation de la technologie CIC nécessite I'emploi d’'un conteneur renfermant la poudre a
fritter et capable de se déformer plastiquement sans se fissurer sous |'effet de la température
et de la pression [1]. Tous les conteneurs utilisés pour les essais de frittage réalisés dans le
cadre de ce travail de these possédent une forme cylindrique. Le matériau constituant le corps
du cylindre est le 304L, un acier austénitique inoxydable avec une composition proche de celle
de I'acier 316L utilisé dans I'industrie nucléaire comme matiere premiere de robinetterie. En
revanche, les tubes pour le remplissage et la mise sous vide (queusots), soudés sur le couvercle
supérieur du conteneur, sont en 316L. La composition massique des deux aciers est donnée
dans le tableau 2.1 ci-dessous :

% massique C Si Mn Cr Mo Ni Fe
304L 0.03 1 2 17,5-18,5 / 8-10,5 Bal.
316L 0.03 1 2 16,5-18,5 2-25 10-12,5 Bal.

Tableau 2.1 : composition massique des aciers 304L et 316L (selon la norme NF —10088-1).

La Figure 2.1 présente le schéma avec les dimensions du conteneur utilisé pour le cycle de
frittage complet (toutes les dimensions sont en mm).
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Disque soudé
f inox 304L
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Figure 2.1 : Schéma en vue transversale du conteneur utilisé pour le cycle de frittage complet.

Le volume du cylindre (hors queusots) est de 574,1 cm3. Le remplissage d’un tel conteneur
nécessite environ 3 kg de poudre de Norem02. La quantité de matiére ainsi frittée offre la
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possibilité d’usiner des éprouvettes de traction et de résilience afin de caractériser
mécaniquement le matériau apreés frittage.

Des essais de CIC interrompus ont été réalisés ; les dimensions des cylindres sont présentées
Figure 2.2 (toutes les dimensions sont en mm).

2

> 2

<—¢SO—>

Figure 2.2 : Schéma des conteneurs pour les essais de frittage interrompus ; (a) vue transversale et (b) vue
du dessus.

Le cylindre présente un volume de 125,5 cm3 (hors queusots) et nécessite environ 650g de
poudre pour le remplissage.

La Figure 2.3 montre le schéma du dispositif de remplissage des conteneurs. Le conteneur est
posé et maintenu sur un socle vibrant (marque 1 sur la Figure 2.3) permettant de faire vibrer
le cylindre simultanément a son remplissage. Les vibrations permettent, d’une part, de tasser
la poudre dans le conteneur (vibration a forte amplitude) et, d’autre part, d’améliorer et
d’homogénéiser la répartition de la poudre (vibration a faible amplitude). Les cycles de
vibration a forte et a faible amplitude sont alternés jusqu’au moment ou il n’est plus possible
de remplir le conteneur. La buse de répartition (marque 2) est alimentée par une trémie
vibrante (marque 3) qui permet I'écoulement régulier de la poudre. La forme de la buse de
répartition permet d’adapter le dispositif a des conteneurs de géométrie complexe pouvant
présenter plusieurs tubes de remplissage. La buse est reliée au(x) tube(s) par un tuyau en
plastique.
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Figure 2.3 : Schéma du systéme de remplissage des conteneurs.

A la fin de I’étape de remplissage, la compacité, qui correspond au rapport entre le volume de
poudre et le volume du conteneur, doit étre la plus élevée possible. Idéalement, elle doit se
situer aux alentours de 70 %, avec un minimum de 60 %. L'objectif est de se rapprocher le
plus possible de la densité tassée maximale théorique qui est de 74 % dans le cas des poudres
métalliques [1].

Une fois le remplissage terminé, le conteneur est mis sous vide primaire a 400 °C pendant
48 heures. Cette étape permet, d’une part, de réduire la quantité de gaz emprisonné entre les
particules de poudres et, d’autre part, d’évacuer la plupart des espéeces chimiques pouvant
polluer la surface des particules et du conteneur.

11.1.2. Description de la machine de CIC

L’équipement utilisé pour la CIC est une presse isostatique Quintus-QIH15L-URC, pouvant
atteindre une température et une pression maximales de 2000 °C et de 200 MPa
respectivement.

Comme présenté Figure 2.4, 'enceinte CIC est constituée d’une zone chaude (délimitée par
les traits rouges) contenant des résistances chauffantes en graphite, deux thermocouples (une
dans la partie supérieure et l'autre dans la partie inférieure), ainsi que jusqu’a trois
compartiments superposables en carbone graphite ou les échantillons peuvent étre déposés.
Des plaques en céramique (le plus souvent en alumine) sont placées sous le conteneur afin
d’éviter tout contact direct avec le carbone graphite susceptible de provoquer une carburation
du conteneur, voire de la poudre. Le conteneur est placé a proximité du thermocouple afin de
suivre le plus précisément possible I'évolution de la température durant les cycles.
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Figure 2.4 : Schéma de l'intérieure de I'enceinte CIC et position du conteneur par rapport aux
thermocouples.

Dans la zone chaude, la pression souhaitée est atteinte par l'injection et le chauffage d’argon
selon la loi de Van der Waals [1]:

(P+ a;—) (V — nb) = nRT

P est la pression du gaz en Pa, n la quantité de matiére en mole, V le volume occupé par le gaz
en m3, T la température du milieu en Kelvin et a et b sont des constantes qui valent
respectivement pour I’argon 0,136 m®é.mol2.Pa et 3,22.10° m3.mol 2.

A titre d’exemple, un volume de 1 m3 d’argon sous 10 MPa a 20 °C contient 4470 moles de gaz
qui, apres chauffage isochore a 1000 °C, atteignent une pression de 52,5 MPa. Par
comparaison, un gaz suivant la loi des gaz parfaits, atteint une pression de 47,3 MPa dans les
mémes conditions. Durant un cycle de CIC, environ la moitié de la pression souhaitée est
atteinte par la seule montée en température, I'autre moitié par I'injection progressive de gaz.
L’équipement utilisé dans le cadre de la thése possede deux réserves d’argon séparées, I'une
contenant du gaz vierge et l'autre du gaz déja utilisé. Ce dernier gaz provient de la
récupération de I’argon a la fin d’un cycle de CIC ; son taux d’argon est donc légérement plus
faible que celui du gaz vierge et il est susceptible de contenir, en faible quantité, des éléments
polluants tels que I'oxygene. Dans le présent travail, les cycles de frittage ont été réalisés a
I'aide de ce gaz de réserve. Le risque de contamination de la poudre demeure faible, car elle
est isolée de I'environnement de I'enceinte par le conteneur. De plus, la proportion des
polluants contenus dans le gaz de récupération est trop faible pour altérer le comportement
de I'argon a haute température.

11.1.3. Essais de frittage
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11.1.2.3. Cycle de frittage complet

Le tableau 2.2 ci-dessous présente les parametres utilisés pour un cycle CIC complet de la
poudre de Norem02 :

Température (°C) 1100
Pression (MPa) 120
Temps de palier 3 heures
Vitesse de chauffage 6 °C/min
Refroidissement Naturel (four coupé)

Tableau 2.2 : parametres de frittage pour un cycle CIC complet.

Les parameétres de ce cycle different de ceux couramment employés pour ce type d’acier,
généralement fritté a une température de 1200 °C sous une pression proche de 100 MPa
pendant 3 a 4 heures, avec des vitesses de monté en température allant de 10 a 20°C/min [2].
Dans le cas du Norem02, la réduction de la température de frittage s’explique par la nécessité
de limiter le risque de coalescence des carbures de chrome qui est important pour des
températures proches de 1200 °C, comme cela a pu étre montré par une étude préliminaire a
ce travail de theése. Par conséquent, il a été décidé d’utiliser une pression plus élevée afin de
compenser |'effet néfaste d’'une diminution de température appliquée sur la densification. La
vitesse de montée en température a aussi été réduite par rapport a un cycle classique et la
durée de maintien a température et pression maximales est de 3h.

L’évolution de la température et de la pression en fonction du temps durant un cycle de
frittage complet est illustrée Figure 2.5.
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Figure 2.5 : Evolution de la température et de la pression en fonction du temps lors du cycle CIC appliqué au
Norem02.

On peut observer que I'écart de température entre les deux thermocouples (inférieur et

supérieur) est tres faible, surtout durant la montée en température et le palier isotherme, ce
qui indique une répartition homogéne de la température dans I'enceinte.

56



11.1.2.4. Cycles de frittage interrompus

Afin d’étudier les mécanismes de densification ainsi que les évolutions microstructurales et
les transformations de phases de la poudre de Norem02 lors d’un frittage CIC, des essais de
frittage interrompus a différentes températures et/ou différents temps de palier ont été
réalisés. Un essai interrompu consiste a arréter un cycle de frittage complet a la température
et/ou au moment souhaités, en passant directement a I'étape de refroidissement.

Dans le cadre de ce travail de thése des essais interrompus ont été réalisés a 800, 900, 950,
1000, 1050 et 1100 °C. De plus, 1 et 2 heures de maintient isotherme a 1100 °C ont été testées.
Dans le cas ou les essais de frittage ont été interrompus durant la rampe de montée en
température, le cycle a été arrété des que la température visée était affichée sur le
thermocouple supérieur.

11.1.2.5. Cycle de frittage sous vide

Afin d’évaluer le réle de la pression sur les transformations de phases de la poudre de
Norem02, un essai de frittage sous vide a été réalisé dans les mémes conditions que pour un
cycle complet (cf. tableau 2.2), mais sans application de pression. Cet essai a été réalisé dans
une thermo-balance NETZSCH STA 449C lJupiter. Bien que les effets de la pression sur
I’évolution de la microstructure soient connus [3-5], avec notamment une augmentation de la
vitesse de densification, I'influence de la pression sur les transformations cristallographiques
est moins reportée dans la littérature.

[1.2 Outils de caractérisation

11.2.1. Caractérisations structurales, morphologigues et élémentaires

11.2.1.1. Préparation métallographique

Préalablement a leur caractérisation, tous les échantillons ont été polis avec du papier abrasif
jusqu’au grade P4000, suivi d’une finition avec une solution diamantée de 3 um, puis avec un
mélange 50/50 de solution diamantée 1 um et silice colloidale 30 nm et enfin une
superfinition a la silice colloidale 30 nm a été appliquée. La suspension de silice colloidale
attaque légerement la surface de |'acier, permettant de mettre en évidence le contraste
d’orientation entre les grains lors des observations MEB et d’améliorer la diffraction lors des
analyses par EBSD.

11.2.1.2. Diffraction des rayons X

La technique de diffraction des rayons X (DRX) a principalement été employée pour détecter
les phases a coeur des matériaux frittés. Les analyses ont été effectuées avec le diffractomeétre
D8 Advance de Briiker, couplé avec un détecteur LYNXYE. Le rayonnement X est obtenu avec
une cathode de cuivre, dont la Ko est égale a 0,154056 nm.
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11.1.2.3. Microscopie électronique a balayage

11.1.2.3.1. Observations microstructurales et analyses élémentaires

Les analyses morphologiques de la poudre et des échantillons frittés, a coeur et aux interfaces
avec le conteneur, ont été réalisées a |'aide des microscopes électroniques a balayage (MEB)
a émission de champ (FEG) suivants :

- JEOL JSM-7600F, sous une tension d’accélération de 15 kV et des distances de travail
comprise entre 15 et 5 mm ;

- ZEISS Auriga 40, sous une tension d’accélération de 5 kV, une distance de travail de 3 mm et
['utilisation du détecteur d'électrons secondaires de colonne. L'avantage de |'utilisation de
basse tension couplée au détecteur d'électrons secondaires de colonne est de collecter une
plus forte proportion d'électrons secondaires de type 2 (porteurs de l'information chimique
et cristallographique) par rapport aux électrons secondaires de type 1 (porteurs de
I'information topographique). La détection en colonne permet également de s’affranchir
d’électrons secondaires de type 3 (générateurs de bruit), ce qui rend possible I’obtention d’un
contraste chimique avec une résolution spatiale trés améliorée par rapport a I'imagerie
rétrodiffusée classique. Cet appareil a été utilisé en collaboration avec MM. Julien GUYON et
Albert TIDU du laboratoire LE3M de Metz.

Les analyses élémentaires (ponctuelles et cartographies) ont été effectuées a I'aide d’un
détecteur EDX de Oxford Instruments sous une tension d’accélération de 15 kV et une distance
de travail de 15 mm.

Le dosage du carbone a l'interface Norem02/conteneur a été obtenu grace a une analyse par
microsonde de Castaing. L'équipement utilisé est un microscope électronique a balayage JEOL
JXA 8530F équipé de cing spectromeétres a dispersion d’onde, opérant sous une tension
d’accélération de 15 kV. Ce travail a été réalisé a I'Institut Jean Lamour de Nancy.

11.1.2.3.2. Répartitions des phases et cartographies d’orientations

Les analyses par diffraction d’électrons rétrodiffusés (EBSD de I'anglais Electron Backscattered
Diffraction) ont permis |'acquisition de cartographies d’orientation et de répartition des
phases. L'EBSD est une technique d’analyse MEB permettant d’atteindre des résolutions
jusqu’a 20 nm. Le principe de I'EBSD est illustré dans la figure 2.7. Un faisceau d’électrons
incident est envoyé sur I'échantillon qui est incliné de 70° par rapport a I'horizontale. Chaque
plan cristallin qui se trouve en conditions de Bragg diffracte selon un cone. L'intersection entre
un écran de phosphore et ces cones de diffraction forment des lignes dites lignes de Kikuchi
qui vont permettre d’identifier les plans cristallins ainsi que leurs orientations [6,7].
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Figure 2.6 : Principe de I'EBSD [6].

Dans le cadre de cette étude, les analyses EBSD ont été réalisées a I'aide d’'un MEB JEOL JSM-
7600F permettant d’atteindre des résolutions comprises entre 50 et 150 nm, couplé avec un
systeme d’acquisition EDAX-TSL équipé d’une camera Digiview IV.

Le traitement des données a été effectué avec le logiciel OIM Analysis™ V8.

11.1.2.4. Microscopie électronique en transmission

Les caractérisations morphologiques, élémentaires et structurales a I’échelle nanométrique
ont été réalisées par microscopie électronique en transmission (MET). L’appareil utilisé est un
JEOL JEM 2100F (FEG HR), équipé d’un systéme d’analyse Bruker XFlash 5030 qui permet de
réaliser les cartographies EDX quand le MET est utilisé en mode balayage (STEM pour Scanning
Transmission Electron Microscopy en anglais). La tension d’accélération de travail est de 200
kV. La résolution ponctuelle est de 0,19 nm et celle de réseau est de 0,1 nm.

Les échantillons sous forme de lames minces ont été préparés avec la méthode FIB (Focused
lon Beam ou faisceau d’ions focalisé) par le laboratoire FEMSTO-ST a Besancon. Cette
technique consiste a creuser, a l'aide d'un faisceau d'ions Gallium, deux tranchées paralléles
de part et d’autre de la zone de I'échantillon que I'on veut prélever et qui constituera la lame
mince a faces paralléles. La dimension des lames et de 4 um x 7 um x 70 nm.

L'indexation des clichés de diffraction a été réalisée a I’aide du logiciel « Digital Micrograph ».

11.1.2.5. Spectroscopie de photoélectrons X

L'analyse en extréme surface des particules de poudre a été réalisée par spectroscopie de
photoélectrons X (XPS pour X-ray Photoelectron Spectroscopy) a |'aide d’un appareil PHY 5000
VersaProbe. La technique XPS permet, d’'une part, de quantifier les éléments présents en
extréme surface et, d’autre part, de mettre en évidence les liaisons chimiques existantes entre
les éléments présents dans la zone analysée, ce qui permet de connaftre la nature des espéeces
chimiques présentes (oxydes, sulfures, etc...). La technique XPS permet de détecter tous les
éléments a I'exception de I’"hydrogéne et de I'hélium.

La raie de 'orbitale 1s du carbone (284,8 eV) a été utilisée comme référence. La raie Ka
monochromatée de I'aluminium (1486,7 eV) a été utilisée comme source des rayons X. Le
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diametre du faisceau incident est de 200 um et les électrons sont collectés avec un angle
d’émergence de 45°.

11.1.2.6. Spectroscopie de masse d’ions secondaires

Afin de suivre I'évolution de la teneur en carbone a l'interface Norem02/conteneur, des
analyses par spectroscopie de masse d’ions secondaires (SIMS de I'anglais Secondary lon Mass
Spectrometry) ont été réalisées. Dans cette technique, la surface de I’échantillon est
pulvérisée par un faisceau d’ions primaires ; les ions secondaires ainsi produits sont analysés
en masse et en charge.

Les analyses SIMS ont été effectuées au GEMaC de I'Université de Versailles, a I'aide d’un
appareil CAMECA IMS 7F. Dans le cadre de ce travail de these, un faisceau d’ions primaires Cs*
d’intensité 20 nA a bombardé une surface d’échantillon de 200 x 200 um? avec un pas de
15 um sur une longueur de 3mm (1 mm dans le Norem02 et 2 mm dans le conteneur en 304L).
L'analyse des éléments (carbone et fer) a été effectuée par suivi des ions positifs (}2C* et *6Fe*).
Le signal mesuré par SIMS dépend de la concentration de I’élément analysé, mais également
d’autres facteurs comme le taux de pulvérisation du matériau, la densité de la cible ou
I’environnement chimique. Il est donc tres difficile de quantifier les éléments détectés. En
revanche, une approche qualitative est possible en comparant l'intensité du signal d’un
élément chimique en différents points du méme matériau.

11.2.2. Caractérisations mécaniques

1.2.2.1. Mesures de dureté

Des essais de microdureté Vickers ont été réalisés avec un appareil Zwick/Roell Indentec. La
dureté a cceur des échantillons frittés a été déterminée en faisant la moyenne de neuf
mesures obtenues avec une charge de 500 g. Les points de mesure ont été obtenus dans une
zone délimitée par trois lignes et trois colonnes. L'intervalle entre chaque ligne et chaque
colonne était de 250 um afin d’éviter tout phénomeéne d’écrouissage pouvant fausser la valeur
des points adjacents.

Des profils de dureté ont également été réalisés aux interfaces Norem02/conteneur sur une
longueur totale de 3 mm (1,5 mm dans le Norem02 et 1,5 mm dans le conteneur). Des charges
de 100 et 500 g ont été utilisées, avec un intervalle entre chaque point de mesure de 100 et
150 pm respectivement.

11.2.2.2. Essais tribologiques
Les essais de résistance a l'usure ont été effectués a 'ENSAM de Cluny a l'aide d’un appareil
High Temperature Tribometer (HTT) de Antoon-Paar permettant de réaliser des essais de type

« pion sur disque » comme illustré figure 2.8. Ce test permet de caractériser |'usure lors du
glissement de deux matériaux I'un contre I'autre.
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Figure 2.7 : Schéma illustrant le principe d’un tribomeétre « pion sur disque » [8].

Le frottement entre les surfaces va entrainer I'apparition d’'une force tangentielle qui s’oppose
au glissement de la bille sur I'échantillon. Le rapport entre la force tangentielle mesurée et la
force normale appliquée sur la bille via la charge permet d’obtenir le coefficient de frottement.
Plus la valeur de ce coefficient est élevée, plus le frottement est important.

Les conditions d’essai utilisées dans le cadre de la thése sont reportées dans le tableau
suivant :

Température 20 °C

Atmosphere Air de laboratoire
Lubrification Aucune

Bille Carbure de tungsténe
Diametre de la bille | 6 mm

Force (Fn) 2,5et10N

Vitesse 3 m.min!

Distance parcourue | 100 m

Tableau 2.3 : Conditions expérimentales utilisées lors des essais tribologiques.

Apreés les essais tribologiques, la surface des échantillons a été observée avec un profilometre
optique Wyko NT1100. A partir des cartographies de surfaces, la profondeur des pistes d’usure
a été mesurée a l'aide du logiciel Gwyddion. Pour chaque piste, quatre zones ont été choisies
(Figure 2.9) et 1 profil par zone a été mesuré ; une profondeur moyenne a enfin été calculée
a partir de la profondeur maximale de chaque profil.
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Figure 2.8 : Schéma indiquant le positionnement des zones de mesure dans la piste d’usure

Les profils ainsi obtenus nous ont permis d’obtenir une premiere appréciation des
mécanismes d’usure se produisant pendant les tests.

11.2.2.3. Essais de traction

Les essais de traction ont été réalisés a 'ENSAM de Cluny a I'aide d’'une machine de traction
LLOYD LR 30 K. Les éprouvettes ont été dimensionnées selon la norme I1ISO-6892. La géométrie
et les dimensions (en mm) sont présentées figure 2.10. La vitesse de déformation appliquée
pendant I'essai est de 1073 s, L’épaisseur des éprouvettes (3 mm) a été choisie en se basant
sur les données mécaniques disponibles dans la littérature pour le Norem02 et en tenant
compte de la force maximale de la machine de traction (100kN), de maniére a pouvoir mener
I'essai de traction jusqu’a rupture. Ces essais ont permis d’avoir une premiére estimation des
grandeurs mécaniques (Rpo.2, Rm, allongement a la rupture), ainsi qu’une estimation
gualitative du module de Young du NoremQ2 élaboré par CIC.

20+0.10

R12 £0.50

20 £0.10

30+0.15

114 #0115

Figure 2.9 : Dimensions d’une éprouvette de traction (toutes les dimensions sont en mm).
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11.2.2.4. Essais de résilience

L'essai de résilience mesure |'énergie nécessaire pour rompre en une seule fois une
éprouvette préalablement entaillée. Au cours de cet essai, I'éprouvette est rompue a l'aide
d’un pendule (mouton de Charpy) de masse « m », qui tombe d’une hauteur « hg ». Apres
avoir cassé I'éprouvette, le pendule remonte a une hauteur h. La résilience du matériau est
déterminée par I'énergie absorbée (égale a la différence d’énergie potentielle entre hg et h)
rapportée a la surface rompue.

Les essais normalisés avec une charge de 150 J ont été réalisés a température ambiante a
I’'aide un mouton-pendule WOLPERT. Les dimensions des éprouvettes de Charpy (éprouvette
de type C — Norme ASTM) sont reportées dans la figure 2.11. Elles présentent une superficie
de rupture de 0,5 cm?.

600+ G

Al

55 40,50 M

~

z

Figure 2.10 : Dimensions d’une éprouvette de résilience (toutes les dimensions sont en mm).
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Chapitre lll : Caractérisation de la poudre et du matériau fritté

Ce chapitre est consacré a la caractérisation de la poudre apres réception ainsi qu’au matériau
fritté par CIC. L'ensemble des caractérisations microstructurales ont permis d’étudier
I'influence du frittage par CIC sur les transformations de phases se produisant au sein de la
poudre. D’autre part, des essais mécaniques (traction, dureté, résilience) ont été menés sur
le matériau élaboré par CIC afin d’établir un lien entre microstructure et propriétés. Bien
gu’aucune valeur concernant la ténacité ne soit précisée dans la littérature, ce parametre ne
doit pas étre négligé dans un environnement ol le matériau est exposé a des phénomenes
d’érosion par cavitation. De la méme maniéere, la dureté, qui est reliée aux phases présentes
et a la microstructure du matériau, doit étre suffisamment élevée pour assurer la résistance a
'usure. Le chapitre se conclura par une évaluation des performances tribologiques du
Norem02 élaboré par CIC qui sera comparé au Norem02 élaboré par PTAW.

[11.1. Poudre

111.1.1. Composition chimigue et granulométrie

La poudre de Norem02 utilisée pour les différents essais de compaction a été fournie par
atomisation gazeuse sous flux d’argon et fournie par DUCAL. Dans le procédé d’atomisation,
un bain liquide de métal en fusion passe dans un flux gazeux au travers d’une buse, entrainant
la formation de la poudre métallique [1]. Les paramétres d’atomisation nous sont inconnus et
nous n’avons aucune maitrise sur ces derniers. Il n’a donc pas été possible d’établir le lien
entre paramétres d’atomisation et microstructure.

La composition élémentaire de la poudre a été vérifiée par fluorescence X ; le carbone et
I’oxygéne ont été quantifiés par ICP (Inductively Coupled Plasma) par le laboratoire d’analyse
privé FILAB. Les résultats sont reportés dans le tableau 3.1.

Elément C Cr Mn | Ni Mo | Si (0] Fe
% massique | 1,23 |24,8 | 4,6 3,5 |21 3,0 |0,027 | Bal.

Tableau 3.1 : Composition chimique de la poudre de Norem02.

La Figure 3.1 montre la distribution granulométrique en volume de la poudre mesurée a sa
réception.
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Figure 3.1 : Distribution granulométrique en volume de la poudre de Norem02.

Les résultats ont révélé que la poudre contient 90 % de particules de taille inférieure a 58,7
um, 50 % inférieure a 42,5 um et 10 % inférieure a 30,7 um. Ces résultats sont en adéquation
avec les données fournisseur indiquant une distribution granulométrique comprise entre 23
et 53 um. Toutefois un écart peut étre noté, la distribution volumique révélant la présence de
particules de poudre de taille supérieure aux données fournisseur. Une analyse
morphologique s’avere donc nécessaire afin d’essayer d’identifier I'origine de ces écarts.

111.1.2. Morphologie

La Figure 3.2 met en évidence que les particules de poudres présentent majoritairement une
forme sphérique et certaines une forme ellipsoidale (repéere 1). La présence de défauts tels
gue des satellites (particules plus petites collées sur la surface des particules) (repére 2), ainsi
qgue de splat-caps (résultat de la collision entre une particule solide et une goutte en fusion)
(repére 3) [2] peut également étre observée. Il est important de noter que la poudre est non
agglomérée, ce qui représente une caractéristique positive. Une poudre agglomérée peut en
effet présenter une diminution de sa capacité a se compacter, réduire ’'homogénéité d’'un
remplissage et sa durabilité de stockage [3]. La morphologie globale de la poudre (sphérique,
non agglomérée avec la présence de satellites et splat-caps) correspond a ce qui est
habituellement obtenu par atomisation gazeuse [4].
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Figure 3.2 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés de la poudre de Norem02.

La présence de particules ellipsoidales est provoquée par une solidification rapide de certaines
particules qui a lieu avant leur sphérisation [4]. Ce phénoméne est d’autant plus marqué que
la taille des particules de poudre est importante (généralement supérieure a 100 um) [1]. Pour
cette raison, la présence de particules ellipsoidales est minoritaire dans la poudre utilisée qui
posséde une granulométrie moyenne de I'ordre de 40 um.

Les satellites observés a la surface des particules de poudre sont reliés a ces derniéres par des
cous. Fischmeister [5] explique que ceci est la conséquence de la collision entre les particules
de poudre dans I’enceinte lors de I'atomisation lorsque les particules se trouvent a des stades
différents du procédé. Certains auteurs [4,6] affirment que l'apparition des satellites est
provoquée par la recirculation des particules solidifiées dans les flux de gaz qui favoriserait la
rencontre avec des particules en cours de solidification.

La présence de satellites et de particules ellipsoidales peut réduire la sphéricité des particules
de poudre, diminuant ainsi ses aptitudes a I'’écoulement et a la compaction [7], ce qui peut
représenter un probléme lors du remplissage d’un conteneur. En effet, une compacité initiale
insuffisante rend plus difficile I’élimination de la porosité durant le frittage [8].

Un test de compacité de la poudre a été mené. Ce test consiste a mesurer la hauteur
gu’occupe une masse de la poudre dans un cylindre calibré avant et aprés tassement par
vibration. La différence de hauteur permet de remonter a une différence de volume (et de
densité) entre la poudre aérée (non tassée) et tassée. Le calcul de I'indice de Carr de la poudre
permette d’estimer sa compressibilité :

I. = %x 100 (1)

Ou prest la densité de la poudre tassée et pacelle de la poudre aérée. Ici p: = 4,82 et pa = 4,28
et I'indice de Carrvaut 11,2. Un indice de Carr inférieur a 15 indique une bonne compressibilité
de la poudre [9]. Selon les essais menés et la comparaison avec les données de la littérature,
la poudre utilisée dans le cadre de ce travail semble posséder une bonne capacité a se
compacter, malgré la présence de satellites a la surface des particules.
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111.1.3. Microstructure et phases présentes

Comme l'illustre la Figure 3.3, certaines particules sont entourées d’une couronne constituée
d’une phase amorphe. Il s’agit de splat-caps, mentionnés précédemment, qui se forment lors
de la collision d’une particule a I'état liquide avec une particule déja solidifiée [1]. Fischmeister
[5] explique que cette collision entraine un refroidissement extrémement rapide ne
permettant pas a la particule qui était en fusion de se cristalliser et devenant ainsi amorphe.

Figure 3.3 : « Splat-cap » entourant partiellement une particule (a) vue en coupe transverse (b)

La Figure 3.4 montre la surface d’une particule de poudre aprés atomisation. La solidification
de la poudre a entrainé la formation d’une microstructure « mixte ». D’une part, il est possible
d’identifier une microstructure dendritique (repéere 1), ou les bras des dendrites primaires et
secondaires sont clairement visibles. D’autre part, on peut discerner des zones moins bien
définies, présentant une microstructure avec un aspect cellulaire (repére 2). La distinction
nette entre les différentes dendrites est due a un phénomeéne de rétractation des phases
interdendritiques lié a des vitesses de solidification différentes lors du refroidissement [10].
Ce phénomeéne n’a pas lieu pendant la formation de la microstructure cellulaire ; les zones
intercellulaires sont donc moins clairement dessinées, ce qui ne permet pas de distinguer les
cellules dans la Figure 3.4.
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Figure 3.4 : Cliché en imagerie secondaire d’une particule de poudre.

L'observation en coupe transverse des particules de poudres permet de visualiser
I’hétérogénéité microstructurale. La Figure 3.5 montre la coupe transverse d’une particule de
poudre entourée par un splat-cap. La partie interne de la particule en contact avec le splat-
cap présente une microstructure cellulaire, tandis que la partie n’étant pas en contact avec le
splat-cap présente une microstructure dendritique. Cette différence microstructurale a
également été observée par Pengjun [10] dans le cas d’'une poudre d’un alliage a base nickel
produit par atomisation gazeuse. Dans cette étude, des poudres de granulométries différentes
ont été produites en faisant varier la vitesse de refroidissement (atomisation a I'argon ou a
I’azote). Pengjun a mis en évidence que plus la vitesse de refroidissement d’une particule était
élevée, plus la microstructure cellulaire était prédominante par rapport a la microstructure
dendritique. Cependant, d’autres auteurs sont en opposition sur ce point. En effet Behulova
[11] a montré que pour la production de poudre d’un acier Ch12MF4 (2.37 % C; 12,06 % Cr ;
1,2% Mo ; 4 % V), les particules présentaient une microstructure cellulaire dans le cas d’un
refroidissement lent a cause probablement du phénomeéne de recalescence durant la
solidification des particules (augmentation de la température du matériau durant I'étape de
refroidissement, le plus souvent provoqué par un une transformation de phase). Lors d’un
refroidissement lent, la recalescence entraine un échauffement plus important et plus long,
ce qui a pour conséquence une fragmentation des dendrites austénitiques.

Compte tenu de I'ensemble de ces considérations, dans le cas de la poudre de Norem02
utilisée dans le cadre de cette these, il n’est pas possible d’identifier un ordre de grandeur
précis de la vitesse de refroidissement. Cependant, la présence d’'une microstructure mixte
permet de supposer I'existence pendant le procédé d’atomisation de différentes vitesses de
refroidissement a I'intérieur des particules de poudre. De plus, la formation des splat-caps,
engendrée par la collision d’une particule solide avec une particule en fusion peut entrainer
une modification locale de la vitesse de refroidissement par un phénomene local de
réchauffement d au transfert d’énergie thermique de la particule en fusion vers la particule
solidifiée. Le fait d’observer une microstructure cellulaire a proximité des splat-caps semble
donc cohérent. Ces différences microstructurales au sein de la poudre sont avant tout la
conséquence du procédé de fabrication.
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Figure 3.5 : Morphologie d’une particule de poudre entourée d’un splat-cap vue en coupe transverse.

L'analyse par DRX (Figure 3.6) a révélé la présence de trois phases au sein des particules de
poudre : de I'austénite qui représente la phase majoritaire (environ 70 %), une faible quantité
de ferrite (environ 11 %) et une phase intermétallique cubique primitive non-identifiée de
structure cristalline proche de MnNiSi (environ 19 %). Compte tenu de ces proportions, il est
difficile de classer la poudre dans la catégorie des aciers duplex ou, par définition, la
proportion entre les phases austénitique et ferritique est généralement de I'ordre de 1 pour
1 (cf. &. 1.2.2).
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Figure 3.6 : Diffractogramme des rayons X de la poudre de Norem02.

La Figure 3.7 montre les cartographies EBSD (phases et orientations) réalisées sur une
particule de poudre. En accord avec les résultats obtenus par DRX, I'austénite apparit comme
phase majoritaire. A cause de sa nature amorphe, la zone correspondant au splat-cap n’est
pas indexée et disparait lorsque I'index de confiance imposé est supérieur a 0,01 (Figure 3.7 c
& d). Ce résultat est cohérent avec les observations de Fischmeister [5] qui n’a pas réussi a
identifier les phase présentes au sein des splat-cap formés autour des particules d’une poudre
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d’un acier a haute vitesse M2/3 (1,27 % C; 3,97 % Cr; 0,29 % Ni; 5% Mo ; 6,22 % W ; 2,14 %
V;0,42 % Si; 0,31 % Mn; 0,053 % N ; 0,027 % P et 0,011 % S) atomisé a I'argon. La phase
cubique primitive de type MnNiSi semble étre présente en correspondance des zones
interdendritiques (Figure 3.7 a &b) ; cependant, son indexation est incertaine et cette phase
disparait des qu’un index de confiance supérieur a 0,01 est imposé (Figure 3.7 ¢ & d). Il est
possible également de supposer que la phase ferritique est également présente en position
interdendritique, sans nécessairement en composer l'intégralité, méme si I'indexation de
cette phase n’a pas été possible par EBSD dans les conditions oU les cartographies ont été
réalisées a cause de sa faible proportion au sein de la poudre.

20 um

B Austenite

Ferrite
MnNiSi

Figure 3.7 : Cartographies EBSD d’une particule de poudre : (a) répartition des phases ; (b) orientations ; (c)
répartition des phases avec IC supérieur a 0,01 et (d) orientations avec IC supérieur a 0,01.
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Une zone a microstructure cellulaire a été entourée en blanc sur la Figure 3.7. Cette zone
présente une plus grande variation des domaines d’orientations par rapport aux dendrites
austénitiques. Les domaines dendritiques sont plus étendus en taille que les domaines
cellulaires. De plus, les différentes orientations présentées par les domaines dendritiques
tendent a montrer que la cristallisation des particules de poudre posséderait plusieurs zones
d’amorcage. Chaque orientation des dendrites correspond en fait a un centre de cristallisation
distinct [5]. Par ailleurs, la Figure 3.7 montre également que la présence de splat-caps
n‘entraine pas nécessairement la formation d’une microstructure cellulaire dans son
voisinage, contrairement a ce que laissait supposer I'observation de la Figure 3.5.

111.1.4. Analyse élémentaire

111.1.4.1. A la surface des particules

Des analyses XPS de la surface des particules de poudre réalisées a une année d’intervalle ont
montré une stabilité chimique satisfaisante. Les résultats (en pourcentage atomique) sont
exprimés dans le tableau 3.2 :

Carbone Oxygene Soufre Chrome Manganeése Fer
2017 7.65 51.6 1.2 3.4 22.6 13.5
2018 6.85 52.7 1.6 3.6 21.8 13.5

Tableau 3.2 : Composition atomique de la surface de particule de poudre mesurée par XPS (2 mesures réalisées
en 2017 et 2018).

Le taux de carbone détecté est plus élevé que la teneur nominale (1,23 % massique), a cause
de la pollution de surface des particules au cours du stockage de la poudre et son exposition
a I'air ambiant permettant I'adsorption de polluants. Il s’agit ici d’'un phénomeéne récurrent
rencontré lors des analyses XPS et non d’une ségrégation du carbone a la surface des
particules.

Les énergies de liaison mesurées pour le manganese et le fer, qui sont les deux éléments
métalliques majoritaires a la surface (Mny, = 653 et 642 eV ; Fey, = 724 et 711,5 eV),
correspondent a différents oxydes : Mn203, MnO, MnO;, MnOs (dont les énergies de liaison
sont assez proches), Fe;03 et a I’'hydroxyde FeO(OH). La présence d’oxydes a la surface des
particules de poudre est due a la réaction entre I'oxygéne adsorbé a la surface et les éléments
métalliques présents dans la poudre. L’hydroxyde est la conséquence de I’hydratation de
I’oxyde de fer FeO.

De plus, des quantifications de I'oxygéne par torche ICP ont été réalisés dans la poudre,
révélant un taux d’oxygene d’environ 230 ppm. Ceci peut étre la conséquence du procédé
d’élaboration de la poudre et/ou du temps de transport et de stockage de la poudre avant son
utilisation, malgré les précautions prises pour limiter I’exposition a I’air ambiant (stockage des
bouteilles de poudre en boite a gant sous flux d’argon). Il est bien connu que la présence
d’oxygene est néfaste pour la résilience des matériaux [12]. Cooper [13, 14] a comparé les
valeurs de résilience de plusieurs échantillons de 316L frittés par CIC contenant des taux
d’oxygéne différents (entre 100 et 190 ppm). Il a constaté que, pour toutes les températures
testées (entre -200°C et 300°C), plus I"échantillon était riche en oxygene, plus sa ténacité
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diminuait. L'auteur explique que la cause est essentiellement la présence d’oxydes
intergranulaires qui constituent des sites d’amorcage de rupture ductile. Ce type de situation
pourrait également étre rencontré dans la présente étude au sein du Norem02 a I'issue du
processus de frittage, conduisant a une diminution de sa ténacité en comparaison avec un
Norem0Q2 élaboré par d’autres procédés, compte tenu de la présence d’oxygene observée
dans la poudre.

111.1.4.2. A coeur des particules

La Figure 3.8 montre les cartographies élémentaires de la coupe transversale d’une particule
de poudre avec une microstructure cellulaire entourée par un splat-cap.

Figure 3.8 : Cartographies élémentaires obtenues sur une coupe transversale montrant une microstructure
cellulaire d’une particule de poudre entourée par un « splat-cap ».

Dans le splat-cap, la répartition des éléments est homogéene et aucune ségrégation n’est mise
en évidence. Dans la particule, la répartition du nickel est homogeéne, le silicium et le fer sont
présents essentiellement a I'intérieur des grains métallurgiques austénitiques et, a I'opposé,
le manganeése, le chrome et le molybdéne sont présents en quantité plus importante dans les
zones intercellulaires ol une ségrégation de carbone semble également étre présente.
Aucune association entre nickel, manganeése et silicium n’est mise en évidence. Au contraire,
carbone, chrome, manganese et molybdene constituent une phase métastable,
précédemment identifiée par DRX comme étant une phase intermétallique cubique primitive
de structure proche de MnNiSi. L’association de chrome, manganése, molybdéne et carbone
dans les zones intercellulaires est favorable a la formation de carbures dont la cinétique de
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nucléation semble étre accélérée par la désorientation cristalline observée entre les cellules
(Figure 3.7 b&d) qui augmente le potentiel chimique de nucléation [15].

La Figure 3.9 ci-dessous montre les cartographies élémentaires d’une coupe transversale
d’une particule de poudre avec microstructure dendritique. La particule est entourée d’'un
splat-cap et présente un satellite.

Figure 3.9 : Cartographies élémentaires obtenues sur une coupe transversale montrant une microstructure
dendritique d’une particule de poudre entourée par un splat-cap et présentant un satellite.

Comme observé dans le cas d’'une microstructure cellulaire, le nickel est réparti de maniere
homogene dans I'ensemble de la particule avec microstructure dendritique (splat-cap et
satellite compris) ; aucune association claire n’est visible entre le nickel, le manganése et le
silicium. En revanche, le carbone, le chrome, le molybdéne et le manganése sont associés et
présents avec une teneur plus importante dans les espaces interdendritiques, ce qui est
propice a la formation de carbures.

Dans les deux cas décrits (microstructure cellulaire et dendritique), I’analyse EDX a révélé que
les spalt-caps et les particules de poudres contiennent les mémes éléments mais répartis
différemment. A l'intérieur de la particule de poudre, des ségrégations ont été mises en
évidence, tandis que dans le splat-cap la distribution élémentaire est homogéne.
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[11.2 Echantillon élaboré par CIC

La poudre de Norem02 a été frittée par CIC a 1100°C-1200 bar pendant 3 heures. Les
parameétres complets du cycle de frittage sont reportés dans le chapitre précédent (§11.1.2.3).

111.2.1. Caractérisations microstructurales et chimigues

I11.2.1.1. Phases en présence et microstructure

La Figure 3.10 montre le diffractogramme des rayons X du Norem02 élaboré par CIC.
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Figure 3.10 : Diffractoramme de rayons X de I’échantillon de Norem02 fritté par CIC.

Les phases détectées sont I'austénite, les carbures de type M23Cs et la ferrite (trés minoritaire).
Comme dans le cas de la poudre, l'austénite représente la phase majoritaire. Il y a eu
disparition de la phase cubique primitive de structure proche de MnNiSi qui a été remplacée
des carbures de type M23Cs.

La Figure 3.11 montre un cliché MEB de I’échantillon apres frittage. La répartition du chrome
est visible sur la Figure 3.11b et permet la localisation des carbures au sein de la matrice. Dans
la Figure 3.11a, les carbures apparaissent en blanc car I'image a subi un post-traitement de
soustraction du bruit de fond (le contraste est donc inversé). Il est possible de remarquer que
la densification de la poudre semble compléte, comme confirmé par le calcul de densité par
pesées d’Archiméde (7,51 g.cm3 contre une densité initiale nominale de 7,49 g.cm pour la
poudre de Norem02).
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Figure 3.11 : (a) Cliché MEB en électrons secondaires InLens (15 KeV) de la poudre de Norem02 apreés cycle
de frittage CIC et (b) cartographie EDX du chrome.

En observant la microstructure de I’échantillon apres le cycle complet de frittage, il n’est plus
possible de distinguer les splat-caps, les satellites et la microstructure cellulaire initialement
présents dans la poudre. En revanche, la forme des anciennes particules de poudre est
toujours visible, révélée par la persistance de la microstructure dendritique initiale de la
poudre. Les carbures de chrome présentent deux morphologies et deux localisations
différentes :

- A lintérieur des anciennes particules de poudre ou il est possible d’observer des
carbures intragranulaires sous forme de lattes, en correspondance de la
microstructure dendritique initiale de la poudre qui a majoritairement été conservée ;

- Entre les anciennes particules de poudre, ou les carbures présentent une morphologie
globulaire.

Cependant, il est aussi possible de constater I'existence de zones globulaires étendues, ne
correspondant pas aux zones interparticulaires, mais ayant la forme d’une particule de poudre
comme indiqué dans la Figure 3.11 a.

La Figure 3.12 illustre un cliché MEB en électrons rétrodiffusés d’une zone montrant la
frontiére entre une ancienne particule de poudre et une zone interparticulaire globulaire.
L’échantillon a subi un traitement de finition a la silice colloidale, ce qui a pour effet de mettre
en évidence le contraste d’orientations lors des examens MEB. En conséquence, les
différences observables entre les niveaux de gris ne sont pas exclusivement dues au contraste
chimique. Les points noirs correspondent majoritairement a des inclusions d’oxyde de silicium
et, en moindre mesure, de sulfures de manganése. La présence de silice peut étre expliquée
en partie par une contamination lors de la préparation de I’échantillon.
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CIC avec un grossissement montrant I'apparition de bande de cisaillement et la présence de macle.

Des macles ont été détectées dans la zone interparticulaire globulaire; il s’agit ici
probablement de macles de recristallisation formées au cours du maintien a haute
température. Des défauts ayant la forme de fines bandes au sein des grains
métallurgiques sont également visibles. Ces défauts n’étaient pas présents dans la poudre
initiale. De plus, le méme protocole de préparation a été appliqué a tous les échantillons
(poudre et massif fritté), ce qui indiquerait que ces bandes auraient été générées
mécaniquement au cours du cycle de CIC. Les caractérisations réalisées n’ont pas permis de
statuer sur |'origine et la nature de ces bandes : il pourrait s’agir de défauts d’empilement, de
macles mécaniques ou de martensite € hexagonale de déformation [15,16] qui se seraient

formés au cours de la densification.

111.2.1.2. Répartition des phases

La Figure 3.13 montre les cartographies EBSD des phases et des orientations obtenues a cceur
de I'échantillon apres frittage.
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Les analyses d’EBSD confirment les résultats de DRX: la matrice est majoritairement
austénitique et contient une trés faible proportion de ferrite (Figure 3.13 a). Les carbures
intragranulaires sous forme de lattes et interparticulaires globulaires peuvent également étre
identifiés. Les carbures globulaires ne présentent pas de relation d’orientation particuliere
avec l'austénite, tandis que les carbures sous formes de lattes ont une orientation similaire a
celle de l'austénite dont ils sont issus et ne sont pas identifiables sur la cartographie
d’orientation (Figure 3.13 b). La formation de carbures intragranulaires possédant une relation
d’orientation avec l'austénite est bien connue [17-21]. La relation d’orientation typique est
[001], // [001]mz3ce et [110], // [110]mzsce. Les carbures globulaires sont localisés
principalement aux joints des nouveaux grains austénitiques formés durant le frittage, entre
les anciennes particules de poudre. Certains carbures globulaires entourent des anciennes
particules de poudre. A ce sujet, Hong [17] a observé que, dans le cas d’'un traitement
thermique de 50 h a 750°C sur un acier 304L, 'augmentation de la désorientation entre les
grains favorisait la formation de carbures globulaires. L'auteur explique ce phénomeéne par le
fait que le carbure adapte sa morphologie afin de minimiser I'énergie interfaciale avec les
grains adjacents. En conséquence, les relations d’orientation entre le carbure et les grains
adjacents ne sont plus respectées.

111.2.1.3. Comparaison microstructurale entre CIC et PTAW/GTAW

La Figure 3.14 ci-dessous permet de comparer la microstructure du Norem02 élaboré par
PTAW et par CIC. Comme il a déja été mentionné dans le chapitre bibliographique, la
microstructure brute de dépo6t du Norem02 élaboré par PTAW est constituée de dendrites
austénitiques avec des flots de ferrites intradendritiques (§1.2.1). En position interdendritque,
on retrouve des carbures eutectiques M;Cs, de |'austénite et de la ferrite résiduelle ainsi
gu’une phase riche en molybdéne et silicium. De son c6té, le Norem02 élaboré par CIC
présente une microstructure plus fine, constituée d’'une matrice austénitique dans laquelle les
carbures, avec deux morphologies et deux tailles différentes, sont dispersés.

Figure 3.14 : (a) Microstructure du Norem02 par PTAW (Beaurin [22]) et (b) par CIC.

Les carbures sont susceptibles de jouer un role positif vis-a-vis la résistance a l'usure du
matériau. En effet, a titre d’exemple, Fontalvo [23] a effectué des tests d’usure bille-sur-
disque sur des aciers martensitiques possédant une composition proche a celle du Norem02,
mais avec un taux de carbures différent. Dans un premier temps, I'auteur a estimé un taux de
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carbure idéal pour obtenir des performances optimales (environ 16 % volumique dans le cas
de I'étude). Dans un second temps, il a montré que les matériaux les plus performants étaient
ceux qui présentaient la plus faible distance moyenne entre les carbures. Bien que cette
donnée n’ait pas été estimée dans notre cas, ni dans les autres études menées dans la
littérature sur le Norem02, on peut constater en comparant les images de la Figure 3.11 que
la distance moyenne entre les carbures au sein de la matrice est plus faible dans le Norem02
élaboré par CIC que dans celui élaboré par PTAW. Avec une telle répartition des carbures dans
I’échantillon fritté, la matrice austénitique devrait étre moins exposée aux frottements.

La microstructure du Norem02 obtenue dans le cadre de ce travail de these est similaire a
celle d’autres alliages a haute teneur en carbone élaborés par CIC. Geenen [24] a comparé la
microstructure d’un acier a haute vitesse M3:2 (1,22 % C;6,4% W ;5% Mo ;4,1%Cr;2.9%
V) élaboré par différentes voies, comprenant le frittage CIC et la fonderie. Dans cette étude,
le frittage par CIC a été effectué a une température de 1150°C et une pression de 150 MPa
pendant 3h. L’échantillon élaboré par fonderie a été obtenu en utilisant un four a arc. Les
différences microstructurales observées sont similaires a celles mises en évidence dans la
présente étude entre Norem02 élaboré par CIC et par PTAW. Toutefois, Geenen ne mentionne
pas de différences concernant les phases en présence en fonction des parametres de frittage,
notamment le ratio austénite/ferrite. Dans notre étude, I'élaboration du Norem02 par CIC
semble favoriser la formation d’austénite vis-a-vis de la ferrite. Lauvstad [25] a fritté par CIC
de la poudre d’un acier duplex UNS 32760 (0,02 % C; 25,6 % Cr; 6,8 % Ni; 3,5% Mo ; 0,7 %
Cu;0,7%W ;0,6 %Mnet0,4 % Si). Les paramétres de frittages appliqués ne sont pas précisés
par l'auteur. Le matériau fritté présente une teneur en ferrite de 48 %, ce qui est cohérent
pour un acier duplex. A titre de comparaison, un acier duplex UNS 32750 (composition
similaire au UNS 32760 mais avec 3,85 % massique de molybdéne et 0,2 % massique de cuivre)
élaboré par forgeage présente une teneur de ferrite similaire [26]. Il semble donc peu
probable que I'application d’une pression pendant la CIC puisse favoriser de maniére directe
la stabilité de la ferrite et/ou de I'austénite.

Des différences microstructurales importantes entre élaboration par PTAW et par CIC ont été
mises en évidence dans la littérature également dans le cas des Stellites a base cobalt avec
des teneurs en carbone et en chrome proches du Norem02 [27-29]. Les conditions de frittage
par CIC le plus souvent reportées pour ces alliages sont une température de 1200°C, une
pression de 100 MPa et un temps de palier de 4h [28,30,31]. La Figure 3.15 montre une
comparaison entre les microstructures du Stellite6 élaboré par PTAW et par CIC.
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Figure 3.15 : Microstructure du Stellite 6 élaboré (a) par « Investment casting / GTAW » (Malayoglu [32]), et
(b) par CIC (Ashworth [28]).

Dans le cas d’un dép6t par procédé PTAW/GTAW, ou la poudre est fondue puis solidifiée, on
observe la formation d’une microstructure dendritique avec la présence de carbures
eutectiques (Figure 3.15 a) [31,32]. Cette microstructure est comparable a celle obtenue pour
le Norem02 élaboré par PTAW (Figure 3.14 a) [21]. De l'autre c6té, le Stellite6 élaboré par
frittage CIC présente une matrice métallique austénitique avec une dispersion homogéne des
carbures [32,34,35] (Figure 3.15 b). L’élaboration du Norem02 par CIC conduit, dans nos
conditions d’essais, a une microstructure similaire (Figure 3.14 b).

En conclusion, la comparaison avec les études de la littérature met en évidence que la
microstructure observée dans la présente étude pour le Norem02 (matrice austénitique avec
une dispersion fine et homogeéne des carbures) n’est pas propre a ce type d’alliage mais est
bien la conséquence du procéde de frittage par CIC et est susceptible d’améliorer la résistance
a l'usure.

111.2.2. Propriétés mécanigues

111.2.2.1. Essais de dureté

Des mesures de dureté Vickers (neuf empreintes au total) ont été réalisées a cceur de
I’échantillon fritté, en utilisant une charge de 500 grammes sur une zone de 800 um x 800 um.
Les résultats de ces mesures sont reportés dans le tableau 3.3 :

N° 1 2 3 4 5 6 7 8 9
HVos | 457 | 504 | 467 | 477 | 465 | 457 | 485 | 465 | 462

Tableau 3.3 : Résultats des mesures de dureté Vickers a coeur du Norem02 élaboré par CIC.

La dureté moyenne est de 471 £+ 24 HV. Seul le point n°2 sort de la plage d’incertitude ; la
valeur plus élevée est probablement due a la proximité avec un carbure au sein de la matrice.
La dureté du Norem02 élaboré par CIC est supérieure a celle du matériau élaboré par
méthodes conventionnelles et reporté dans la littérature. Ocken [36] obtient une dureté
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d’environ 360 HV pour le Norem02 élaboré par GTAW. Ce résultat est cohérent avec Kim [37],
qui reporte une valeur de 37 HRC (soit 360 HV) pour le Norem02 élaboré par le méme procédé.
Beaurin [22] estime la valeur de dureté du Norem02 élaboré par PTAW a 400 HV.
L'augmentation de dureté dans le cas du Norem02 obtenu par CIC peut étre expliquée par les
modifications microstructurales et plus particulierement par la morphologie, la nature et la
distribution des carbures. La proportion des carbures estimée par EBSD par Beaurin au sein
du Norem02 élaboré par PTAW est d’environ 14 % (12% de M;Cs et 2% de M3Cq). Les
échantillons de Norem02 élaborés par CIC dans la présente étude possedent une teneur en
carbures (M23Cs uniquement) de 34 % (valeur estimée par mesures EBSD). Bien que les
carbures M7Cs soient plus durs que les carbures M23Cs [38], 'importante proportion de
carbures My3Cs présente dans le Norem02 élaboré par CIC peut étre a l'origine de
I’augmentation de la dureté.

111.2.2.2. Essais de traction
Les courbes de traction du Norem02 élaboré par CIC sont présentées Figure 3.16. Les
caractéristiques mécaniques correspondantes sont résumées dans le tableau 3.4. L'essai a été

doublé et les deux éprouvettes de traction présentent une rupture nette et aucune zone de
striction n’est visible.
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Figure 3.16 : Courbe de traction du Norem02 élaboré par CIC.

Essai 1 Essai2 | PTAW [22]
E(GPa) 226 229 187
Rm 1165 1189 867
Rpo.2 840 840 621
A (%) 2.8 3.7 1.4

Tableau 3.4 : Caracteristiques mecaniques du Norem02 élaboré par CIC
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Les caractéristiques mécaniques du Norem02 obtenu par CIC sont supérieures aux valeurs
reportées par Beaurin pour le Norem02 élaboré par PTAW que ce soit en termes de rigidité,
de résistance ou de déformabilité. Cette amélioration des propriétés mécaniques peut étre
mise en relation avec la microstructure obtenue par CIC. Selon les données disponibles dans
la littérature, I’élaboration d’alliages par CIC est généralement associée a une amélioration
des propriétés mécaniques par rapport aux mémes matériaux élaborés par PTAW. Si on
considére a nouveau I'exemple des Stellites, pour une mise en forme par CIC (1200°C, 100
MPa et 4h de palier), Ashworth [28] reporte un module d’Young de 237 GPa, tandis que pour
une élaboration par PTAW, Baiamonte [39] mesure un module d’Young d’environ 200 GPa.
Ces résultats doivent toutefois étre comparés avec prudence car les méthodes utilisées par
les deux auteurs pour déterminer la valeur du module d’Young different : Ashworth effectue
un essai de traction tandis que Baiamonte détermine le module d’Young par nano-
indentation.

Apreés les essais de traction, les extrémités rompues des éprouvettes de Norem02 ont été
observées au microscope optique. Une attaque chimique a I'acide chlorhydrique concentré
suivi d’un rincage a I’éthanol a été effectué afin de mettre en évidence les joints de grains ainsi
que les carbures. Les images du fit de I'éprouvette dans le voisinage de la surface de rupture
sont présentées Figure 3.17.

Moo’

Figure 3.17 : Images de la zone de rupture d’une éprouvette de traction. (a) Image de la rupture principale le
long de I’éprouvette et (b) détail d’une fissure secondaire.

Les images montrent I'absence de déformation plastique au niveau des grains métallurgiques.
La Figure 3.17a semble mettre en évidence une rupture interparticulaire, avec un trajet de
fissuration préférentielle le long des surfaces des anciennes particules de poudre.
L'observation de la fissure secondaire de la Figure 3.17b montre que la rupture semble avoir
eu lieu préférentiellement aux joints des grains contenant des carbures globulaires qui
apparaissent plus sensibles a la propagation des fissures. Les zones interparticulaires
contiennent plus de carbures globulaires que les joints de grains métallurgiques a I'intérieur
des anciennes particules de poudres. La propagation des fissures suivrait donc un chemin
intergranulaire globulaire plutét qu’interparticulaire.
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111.2.2.3. Essais de résilience

L’énergie de rupture moyenne mesurée par essais Charpy est de 2,7 J, ce qui est trés faible et
correspond a une résilience Koy = 5,4 J.cm™. Les faciés de rupture ont été observées au
microscope électronique a balayage (Figue 3.18).

Figure 3.18 : Facies de rupture d’un échantillon de Norem02 élaboré par CIC apres essai de résilience.

Dans la figure 3.18, la forme des anciennes particules de poudre est visible, ce qui suggere une
rupture interparticulaire, comme mis en évidence pour les essais de traction. La Figure 3.19
montre un grossissement du faciés de rupture, présentant la morphologie la plus souvent
observée.

carbure

l

N

Figure 3.19 : Grossissement du facies de rupture avec détail sur une cupule contenant des carbures.

La forme des anciennes particules de poudre est clairement visible en correspondance des
zones arrachées ou il est possible d’observer la présence de cupules dans lesquelles sont logés
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des carbures. La taille de ces cupules correspond a celle des grains austénitiques présents dans
les zones globulaires interparticulaires de I’échantillon fritté qui est de quelques microns. La
rupture interparticulaire sur la figure 3.18 est en réalité intergranulaire et localisée dans les
zones globulaires entre les particules, en adéquation avec ce qui a été observé dans le cas des
essais de traction. De plus, la présence d’un facies de rupture avec des cupules est
caractéristiques d’une rupture ductile, bien que la résilience soit tres faible : la rupture ductile
étant localisée entre les anciennes particules de poudre ne permet pas une forte dissipation
d’énergie en volume.

La Figure 3.20 montre une zone d’arrachement au sein d’une ancienne particule de poudre.

Figure 3.20 : Cliché MEB d’une rupture transparticulaire.

Ce type de rupture transparticulaire fait apparaitre la microstructure dendritique de la poudre
initiale. Ce facies peut étre associé a une rupture de type fragile. La présence d’oxydes
interparticulaires, comme montré sur la Figure 3.12, laissait supposer le risque d’une faible
résilience. Toutefois, les caractérisations des faciés de rupture mettent en évidence que la
faible ductilité est associée principalement a la proportion importante de carbures et a leur
répartition au sein de I’échantillon fritté. En particulier, il semble que la rupture soit
majoritairement liée aux carbures globulaires dans les zones interparticulaires et, dans une
moindre mesure, a celle des carbures interganulaires sous forme de lattes a I'intérieur des
anciennes particules de poudre.

La faible ductilité du Norem0Q2 élaboré par CIC peut présenter un probléeme pour une
utilisation en tant que revétent protecteur d’éléments de robinetterie des centrales
nucléaires. En effet, un matériau fragile exposé a des phénomeénes d’érosion par cavitation
(explosion de bulle de gaz dans un liquide), susceptibles d’étre rencontrés en milieu nucléaire,
peut entrainer une perte d’étanchéité du revétement avec I'apparition de fissures. Un intérét
particulier devra étre accordé a cet aspect qu’il ne nous n’a pas été possible de tester en
laboratoire.
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111.2.3. Propriétés tribologiques

Avant de présenter et discuter les résultats expérimentauy, il est important de souligner que
les essais réalisés au laboratoire ne reflétent pas les conditions industrielles en termes de
sévérité du milieu. Dans cette étude, les essais tribologiques de type « pion sur disque » ont
été effectués a température ambiante sous air. Trois différentes charges ont été utilisées : 2,
5 et 10 N. Les conditions d’essai sont détaillées dans le chapitre précedent (§.11.2.2.2).

Dans cette section le comportement tribologique du Norem02 élaboré par CIC a été comparé
a celui du Norem02 élaboré par PTAW. Les deux matériaux ont été testés dans les mémes
conditions.

111.2.3.1. Analyse profilométrique des pistes d’usure

La Figure 3.21 montre les cartographies des pistes d’usure obtenues par profilométrie optique
suites aux essais tribologiques réalisés sur le Norem02 élaboré par CIC et PTAW sous une
charge de 2 N. Pour les deux échantillons il est possible de constater, aprés essais, une
redéposition partielle de matiére sur les bords des pistes, entrainant la formation d’un relief
mesurant entre 0,5 et 1 um de hauteur pour le Norem02 CIC et entre 1 et 2 um pour le
Norem02 PTAW. La piste d’usure de I'échantillon élaboré par PTAW (Figure 3.21 a) présente
un aspect plus creusé et plus altéré que celle de I'échantillon élaboré par CIC (Figure 3.21 b).
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Figure 3.21 : Profilométrie optique des pistes d’usure aprés essai tribologique sous une charge de 2 N ;
NoremO2 élaboré par (a) PTAW et (b) CIC.

La profondeur de la piste de I’échantillon élaboré par PTAW est en moyenne d’environ 1,5 um,
tandis que celle de I’échantillon fritté par CIC est comprise entre 0,5 et 1 um.

La Figure 3.22 montre les cartographies des pistes d’usure réalisées suites aux essais
tribologiques effectués sous une charge de 5N. L'échantillon élaboré par PTAW présente une
piste d’usure d’'une profondeur moyenne d’environ 3 um (Figure 3.22 a). Des zones avec une
profondeur accrue, comprise entre 4 et 5 um sont observables ; dans certaines zones trés
localisées, la profondeur dépasse 6 um. La piste d’usure de I’échantillon élaboré par CIC
(Figure 3.22 b) présente une profondeur moyenne d’environ 1 um. Son aspect est
dissymétrique a cause d’'un phénomeéne de redéposition de matiere sur les abords de la piste
qui a eu lieu pendant I'essai.

La différence de profondeur des pistes d’usure entre I'essai effectué sous 5 N et celui réalisé
sous 2 N est plus marquée pour I’échantillon élaboré par PTAW que pour celui obtenu par CIC.
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Figure 3.22 : Profilométrie optique des pistes d’usures apres essai tribologique sous une charge de 5 N ;
NoremO2 élaboré par (a) PTAW et (b) CIC.

Enfin, la Figure 3.23 montre les cartographies des pistes d’usure réalisées suites aux essais
tribologiques effectués sous une charge de 10 N.
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Figure 3.23 : Profilométrie optique des pistes d’usures apres essai tribologique sous une charge de 10 N ;
NoremO2 élaboré par (a) PTAW et (b) CIC.



La piste d’usure de I’échantillon élaboré par PTAW (Figure 3.23 a) est constituée entierement
de sillons paralléles qui atteignent une profondeur de 10 um. Pour I'échantillon élaboré par
CIC (Figure 3.23 b), la piste d’usure présente une profondeur d’environ 2,5 um. Comme déja
précédemment constaté en passant de 2 a 5 N, les différences entre les pistes d’usure
obtenues aprés essais sous 5 et 10 N (profondeur et caractéristiques) sont plus importantes
pour I'échantillon élaboré par PTAW. L'ensemble de ces observations permet de constater
que l’élaboration par CIC améliore la résistance a l'usure a température ambiante du
NoremO02.

Les essais tribologiques réalisés en utilisant différentes charges ont permis la détermination
du coefficient de friction. Ce parameétre correspond au rapport entre la force nominale,
appliquée par le dispositif sur I’échantillon et la force tangentielle qui est la force exercée par
I’échantillon sur la bille lors de I'essai et qui s’oppose au mouvement du dispositif. Le
coefficient de friction est obtenu en calculant le coefficient directeur de la droite reliant la
force tangentielle mesurée a la force nominale appliquée pour les 3 forces (2, 5 et 10 N). Les
coefficients de friction calculés sont de 0,36 et 0,59 pour le Norem02 élaboré respectivement
par PTAW et par CIC. L'écart entre ces deux valeurs est significatif et indique I'existence de
mécanismes d’usures différents. De plus, un coefficient de friction élevé indique un
frottement plus intense, ce qui induit un endommagement plus important du matériau.

A titre d’exemple, Persson [27] relie I'augmentation du coefficient de frottement du Norem02
élaboré par procédé laser a l'apparition d’usure séveére lors de I'augmentation de la
température (T = 250°C). En revanche, pour des conditions expérimentales similaires, les
performances tribologiques et le coefficient de friction du Stellite21 ne varient que trés peu.
Dans le cas de la présente étude, le coefficient de friction du Norem02 élaboré par CIC est plus
élevé que celui du matériau élaboré par PTAW. Cependant, 'endommagement de la surface
de I’échantillon obtenu par CIC est moindre. Il est possible d’en déduire que la microstructure
obtenue par CIC permet au matériau de mieux résister aux contraintes mécaniques subies
durant les essais d’usure, bien qu’elle rende le frottement plus intense. Toutefois, il convient
de rappeler que ces essais tribologiques ont été réalisés a température ambiante. Une
inversion de tendance associée a une modification des mécanismes d’usure a température
plus élevée n’est pas a exclure.

111.2.3.2. Estimation du taux d’usure

A partir des cartographies des surfaces, la profondeur des pistes d’usure a été mesurée et
tracée a I'aide du logiciel Gwyddion. Pour chaque piste, quatre zones ont été choisies (cf. §.
11.2.2.2.) et un profil par zone a été tracé ; une profondeur moyenne a enfin été calculée a
partir de la profondeur maximale de chaque profil. Dans le cas des échantillons de Norem02
élaborés par PTAW, les mesures ont été prises dans les zones présentant une profondeur
homogene. Chaque profil peut étre considéré comme étant représentatif de I'ensemble de
chaque échantillon

Les profils des pistes d’'usure du NoremO2 élaboré par PTAW et par CIC en fonction des
différentes charges appliquées sont reportés dans la Figure 3.24.

90



2 4 14
ia ib — Profi Piste 2N CIC
143 ]
T 3 T
2 3 2
w 5 ]
2 04 2 1
27 2 A
s 3 F-—
s 3 s 7
a I a g
14 ]
72_I|III[1II|II\IIflIIllIII\\IIIlIIIIIII\Il\III\IIII -2-I\I\Illli|1\|\IIIK\I\IIIIIII\I\IIIIIII\
0.0 0.1 0.2 0.3 04 0.5 0.0 0.1 0.2 0.3 0.4
2 =
icC ‘14 — brofi Pete SN CIC
13 E
3 1
=03 = 3
5 3 i
5 3 5 3
3-15 z
23 2 3
£ 3 243
1 E| o =
.24 = 3
a3 23
4 3 23
III\IIII\‘I\IIIIII\II\I\\I\Illlll\ll\I\‘I\IIIIII\II\I\II\II 3 I\III\I\IlI\III\I\Il[\I\i\\\lll\I\\\\\I
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.0 0.1 0.2 03 0.4
57 373
je [=rrofipste 1on pTAw | E f __— Profil Piste 10N CIC
E 25
o3 15
T 3 T 3
2 3 503
g 5 £ 3
2 3 5-13
£ 3 573
& 3 T 3
= 23
-10— 3
7 a3
715-I\I\flll|[l\I\[]\I\IIIIII|fl\I\llll|fl\|\fl\l|l]l|\[]\I\I\lllllfl\l\l 4:]|T|]iT||I[1iIIII]lTlTlII]ITiT|[]l]lTl]I]lTITITII
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 05

Largeur [mm]

Largeur [mm]

Figure 3.24 : Profils des pistes d’usures sous différentes charges appliquées pour le Norem02 élaboré par
PTAW (a, c et e) et par CIC (b, d et f).

Les profils permettent de mieux visualiser la variation de la profondeur sur toute la largeur de
la piste en fonction de la charge appliquée, mais également le phénoméne de redéposition de
matiere sur les abords des pistes. La profondeur de chaque piste a été prise a mi largeur du
profil. Les observations faites au paragraphe précedent ont été confirmées et sont résumées
dans le tableau 3.5 De plus, pour chaque piste, le logiciel Gwyddion permet de remonter a
I'aire usée (surface négative correspondant a l'aire de la courbe en-dessous de O, soit les
parties usées), ce qui rend possible, connaissant le rayon de la piste et la masse volumique du
matériau, de calculer respectivement le volume et la masse perdus. Le taux d’usure a
également été estimé : il correspond au volume de matiere perdu par métre d’usure subi.
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2N 5N 10N

CIC PTAW CIC PTAW CIC PTAW
Largeur (um) 260 380 350 470 400 510
Profondeur (um) 0.8 1 1.6 2.8 2.5 10
Surface négative du | 86.1 82.9 154.6 501.2 393.3 2009.3
profil (um?)
Volume perdu (um?) | 8.1x10° 7.8x10° | 2.4 x10° 7.9 x10° 8.6 x10° 4.4 x107
Masse perdue (g) 6.1x10°® 5.9 x10° 1.8 x10° 5.9 x10° 6.5 x10° 3.3x10*
Taux d'usure (m3.m?) | 8.1x10" 7.8x10%" | 2.4x10" 7.9x10" 8.6 x10 4.4x10"8

Tableau 3.5 : Volume, masse perdue et taux d’usure des échantillons de Norem02 (PTAW et CIC).

Pour les échantillons ayant été testé a 2 N, les taux d’usure sont similaires. Cette constatation
n’est pas surprenante compte tenu du fait que ces pistes présentent peu de différences. Le
taux d’usure de la piste obtenue aprés essai sous 10 N pour le Norem02 élaboré par CIC est
treés proche de celui de la piste obtenue sous 5 N pour I’échantillon élaboré par PTAW. De
maniere générale, le taux d’usure du Norem02 élaboré par CIC est inférieur a celui du matériau
élaboré par PTAW.

Afin de donner un ordre d’idée sur les valeurs du taux d’usure, il est possible de considérer, a
titre comparatif, les essais réalisés par Bourithis [40]. L'auteur a testé deux aciers a outil
martensitiques (01 et D2) par des essais « bille sur disque ». Ces aciers, qui présentent une
dureté de I'ordre de 700 HV, sont congus pour résister a des frottements importants. A la suite
d’un essai d’usure de longueur environ 1050 m, avec une force appliquée de 9,8 N et une
vitesse de déplacement de la bille de 24 m.min%, ces aciers présentent un taux d’usure de
'ordre de 1.10! m3.m™ Bien que la vitesse de déplacement de la bille et la distance
parcourue soient dans notre cas inférieures a I’étude, on peut malgré tout affirmer que tous
les échantillons de Norem02 testés possédent une bonne résistance a [|'usure,
comparativement aux valeurs obtenues pour des aciers références dans ce domaine.

11.2.3.3 Observations MEB des pistes d’usure
Les pistes d’usure ont été observées par microscopie électronique a balayage, d’abord en
coupe transversale, puis en surface. Pour les coupes transversales, seulement les pistes
d’usure obtenues apres essais sous une force de 10 N seront présentées, les dommages subis
par les échantillons sous des forces inferieures n’ayant pas été suffisants pour permettre une
caractérisation microscopique satisfaisante.

[11.2.3.3.1. Coupe transversale de I’échantillon élaboré par PTAW

La Figure 3.25 montre la vue globale en coupe transversale de la piste d’usure du Norem02
élaboré par PTAW apreés essais sous 10 N.
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Figure 3.25 : Coupe transversale de la piste d’'usure du Norem02 élaboré par PTAW aprées essai sous 10 N.

On observe que les effets du test d’usure sont limités a la surface de I'échantillon. En effet,
sur la partie supérieure de I'image, qui correspond a la surface, on peut observer la rugosité
générée par les passages répétés de la bille en carbure de tungsténe. Aucune fissure n’est
visible au niveau de la surface ou a l'intérieur de I’échantillon.

La Figure 3.26 présente un grossissement de la zone en dessous de la surface de la piste.
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Figure 3.26 : Détail de la coupe transversale d’une piste d’usure du Norem02 élaboré par PTAW apreés essais
sous 10 N.

L'échantillon n’est altéré qu’en dessous de la surface, la partie interne n’étant pas
endommagée. Une déformation plastique importante a la surface de I’échantillon est
observable. La déformation se traduit par un changement de morphologie des carbures.
Aucune fissure n’apparait, ni a proximité de la surface, ni a cceur. L’analyse EDX des débris a
révélé la présence de zones restreintes formée par des oxydes. Des débris constitués d’un
mélange de carbures et d’oxydes sont présents dans certains creux de la piste. L’existence de
ces débris montre que l'usure subie par I’échantillon sous 10 N est majoritairement de I'usure
abrasive [41,42]. Par ailleurs, ces débris ont certainement joué le réle de 3¢ corps (corps
intercalés entre les 2 éléments en contact durant les essais de frottement) formé par des
phases telles que les carbures possédant une dureté plus importante que la matrice
métallique. Il est donc possible que ces débris aient participés aux mécanismes d’usure
abrasive subi par I’échantillon [43].

Dans la Figure 3.27 I’échantillon de Norem0Q2 élaboré par PTAW est comparé avec un acier
austénitique 304 apres essai d’usure réalisé par Badisch [44].
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Figure 3.27 : (a) Coupe transversale du Norem02 (PTAW) aprés essai d’usure sous 10N (b) et coupe
transversale d’un acier austénitique apres essais d’usure abrasive a 650°C (Badisch [44]).

Plusieurs similitudes peuvent étre observées entre les deux matériaux. A proximité de la
surface de I'acier 304, Badisch identifie des zones nommées Mechanically Mixed Layer (MML
— Figure 3.24 b). Leur formation est due a I'incorporation de corps abrasifs (probablement
oxydes et carbures) dans la partie en surface du matériau érodé et est rendue possible par la
ductilité importante de I'acier. Ce phénomene devient plus important en augmentant la
température d’essai (jusqu’a 650°C). Un phénomeéne similaire, bien que d’ampleur moins
importante, peut étre observé dans le cas du Norem02 (Figure 3.27 a, repere 1). Par ailleurs,
dans la région ou un MML a été localisé, on peut également apercevoir la présence de débris
sous forme d’oxydes et de matiére arrachée a la surface de I’échantillon (Figure 3.27 a, repére
2). U'ensemble de ces observations suggére la présence d’usure abrasive. Cependant, il est
connu dans la littérature que chaque systeme tribologique est sujet systématiquement au
phénoméne d’usure adhésive pendant les premiers instants du frottement (les autres modes
d’usure étant l'usure abrasive, oxydative et par fatigue) [41]. Les analyses EDX ont révélé des
taux importants d’oxygene et de carbone dans les MML et les débris, indiquant que dans un
deuxieme temps, dans le cas du Norem0Q2 élaboré par PTAW, le mécanisme d’usure
prédominant semble devenir l'usure oxydative. Ensuite, 'augmentation de la contrainte
entrainerait un arrachement des oxydes formés dans un premier temps, mais également
d’une partie de la surface. Débris et oxydes engendreraient par la suite une érosion accrue de
la surface de I’échantillon, menant a une usure essentiellement abrasive.

[11.2.3.3.2. Coupe transversale de I’échantillon élaboré par CIC

La Figure 3.28 montre une vue transversale de la piste d’'usure formée a la suite de I'essai
tribologique sous 10 N pour I'échantillon élaboré par CIC.
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Figure 3.28 : (a) et (b) Vues transversales de la piste d’usure du Norem02 élaboré par CIC apres essais sous
10N.

Tout comme pour I'échantillon élaboré par PTAW, seul la surface de I'échantillon a été
endommagée par |'essais d’'usure. De méme, aucune fissure n’a pu étre détectée ni a coeur de
I’échantillon, ni a proximité de la surface. L’analyse EDX a permis de mettre en évidence la
présence d’oxydes a la surface de I'échantillon ; aucun oxyde interne n’a été détecté. La
déformation plastique de la surface est moins importante que a celle observée pour
I’échantillon élaboré par PTAW. Ceci pourrait en partie étre expliqué par les meilleures
caractéristiques mécaniques du Norem02 élaboré par CIC.

[11.2.3.3.3. Surface des pistes d’usure de I"échantillon élaboré par CIC

Afin de mieux comprendre les mécanismes d’usure de I"échantillon élaboré par CIC, les
surfaces des pistes d’usure obtenues apres essais tribologiques sous les trois différentes
charges, ont été caractérisées pas microscopie électronique a balayage.

La Figure 3.29a montre une image MEB de la surface de la piste obtenues aprés essai sous 2
N.
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Figure 3.29 : (a) Cliché MEB en électrons rétrodiffusé de la surface de la piste d’usure de I’échantillon de
Norem02 élaboré par CIC apres essai tribologique sous une charge de 2 N ; (b) cliché d’une piste d’usure
abrasive d’un acier D2 selon Karlsson [45].

Les analyses EDX ont révélé que la piste d’usure de I'échantillon de Norem02 est en grande
partie recouverte d’une couche d’oxyde de fer/chrome, ce qui indique que I’échantillon a subi
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un phénomene d’usure oxydative. On peut supposer que la couche d’oxyde s’est formée dans
un premier temps sur I'ensemble de la piste ; ensuite, les frottements ont engendré des
contraintes au sein de la couche responsable de son arrachement partiel. La couche d’oxyde
aurait donc subi de l'usure par déformation plastique/délamination, voire également de
I"'usure abrasive (ces deux modes d’usure pouvant se combiner). A titre de comparaison, un
exemple d’usure abrasive sévere avec formation tres nette de sillons est montré dans la Figure
3.29b. Des similitudes avec la Figure 3.29a au niveau de la couche d’oxyde superficielle
peuvent étre remarquées.

RNy

i

DU e e e
Figure 3.30 : (a) piste d’usure du Stellite 6 montrant un mécanisme d’usure adhésive (selon Aoh [46]) ; (b)
Détail de la piste d’usure du Norem02 élaboré par CIC aprés essai tribologique sous une charge de 2 N.

La Figure 3.30a montre un exemple de traces associées a un mécanisme d’usure adhésive dans
le cas d’'une usure sévere [46]. On peut remarquer la formation de « proues » possédant la
méme orientation, indiquant le sens de déplacement du 2™ corps en contact lors des essais.
Ces proues, associées a un mécanisme d’usure adhésive, peuvent également étre observées
dans le cas du Norem02 (Figure 3.30 b), probablement la ou la couche d’oxyde a été arrachée
et apparait fissurée. Toutefois les proues sont de plus petite taille, de I'ordre de 1 um, en
raison du fait que I’échantillon a subi une usure moins sévere.

En conclusion, la piste d’usure formée a la suite de I'essai sous 2 N montre des signes d’usure
adhésive mais aussi oxydative. L'oxyde formé est exposé a |'abrasion et a des phénomeénes de
déformation plastique/délamination. Sous une force appliquée de 2 N, les contraintes sont
suffisantes pour provoquer une abrasion non négligeable de la couche d’oxyde qui perd tout
role protecteur.

Les mémes constatations peuvent étre faites pour la piste d’usure obtenue apres essai
tribologique sous une charge de 5 N (Figure 3.31 a). Les sillons formés sont plus profonds que
ceux observés dans le cas de la piste d’'usure obtenue sous une charge de 2 N. En particulier,
la Figure 3.31b montre une zone ou la couche d’oxyde est fissurée, partiellement arrachée et
ou sont visibles des traces d’usure adhésive (proues).
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Figure 3.31 : (a) Cliché MEB en électrons rétrodiffusé de la surface de la piste de I’échantillon de Norem02
élaboré par CIC aprés essai tribologique sous une charge de 5 N ; (b) détail sur une zone.

La Figure 3.32 montre la piste d’'usure obtenue a la suite de I'essai sous une charge de 10 N.
Comme pour les charges inferieures, il est possible d’observer la présence d’oxydes, ainsi que
des zones ou la couche oxydée a été arrachée. En revanche, la couche d’oxyde apparait moins
couvrante.

\Oxyde arrach? |5

Figure 3.32 : (a) Cliché MEB en électrons rétrodiffusé de la surface de la piste de I’échantillon de Norem02
élaboré par CIC aprés essai tribologique sous une charge de 10 N ; (b) détail sur une zone.

Si on regarde la Figure 3.32b, on peut constater que les proues associées a |'usure adhésive
sont plus nombreuses et plus grandes que celles présentes sur les pistes d’usure obtenues
sous 2 et 5 N. De plus, I'analyse EDX a mis en évidence que les proues contiennent de I'oxyde,
qui a pu étre piégé durant leur formation ou bien s’étre formé suite a une redéposition.

La présence d’oxydes sur la surface du Norem02 suite a essais tribologiques n’est pas observée
dans la littérature [27,37,47]. Ceci pourrait s’expliquer par les forces importantes appliquées
durant les essais qui élimineraient I’éventuelle couche d’oxyde. Certains auteurs [27,47,48]
reportent la formation de martensite d’écrouissage aprés essais d’usure. Cependant, les
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analyses DRX menés sur la piste d’usure apres essai sous une charge de 10 N ne nous ont pas
permis de confirmer la présence de cette phase. D’un c6té, il est possible que I'élaboration
par CIC ait modifié les conditions de formation de martensite dans le Norem02 ; de I'autre
cOté, il est plus probable que les contraintes induites par une force appliquée de 10N ne soient
pas suffisantes pour engendrer la formation de martensite d’écrouissage dans I'échantillon.

De maniere globale, dans les conditions des essais menés au laboratoire, une amélioration des
performances tribologiques du Norem02 élaboré par CIC a été mise en évidence. Cependant,
il nest pas a exclure que dans les conditions réelles d’utilisation en milieu industriel les
performances du Norem02 soient moins satisfaisantes.

[11.3. Conclusion de ce chapitre

Dans ce chapitre, la poudre initiale a été caractérisée. Elle est majoritairement constituée
d’austénite (environ 70 %), d’une phase intermétallique métastable de structure cubique
primitive proche de MnNiSi (environ 19 %) et d’une faible quantité de ferrite (environ 11 %).
Une microstructure principalement dendritique, conservée lors du frittage par CIC, est
observée ; en paralléle, des zones présentant une microstructure cellulaire peuvent étre
discernées. Des défauts, tel que des oxydes en surface et des hétérogénéités dues au procédé
d’atomisation (splat-caps, satellites et particules ellipsoidales) ont été observés. Cependant,
ces défauts ne semblent pas avoir un impact significatif sur la densification de la poudre, ni
sur les propriétés mécaniques finales du Norem02.

Il a été mis en évidence que le Norem02 élaboré par CIC (1100°C, 1200 bars, pendant 3 heures)
est constitué d’'une matrice majoritairement austénitique, avec une forte dispersion de
carbures de chrome de type M23Cs. Les anciennes particules de poudres sont détectables au
sein de I'échantillon fritté. Les carbures M23Cs présentent deux morphologies et deux
localisations différentes :

- A lintérieur des anciennes particules de poudre, ou il est possible d’observer des
carbures intragranulaires sous forme de lattes, en correspondance de Ia
microstructure dendritique initiale de la poudre qui a majoritairement été conservée ;

- Entre les anciennes particules de poudre, ou les carbures présentent une morphologie
globulaire.

Les carbures sous forme de lattes possédent des relations d’orientation avec la matrice
austénitique, tandis que les carbures présents dans les zones interdendritiques ne montrent
pas de relation particuliére avec I'austénite. Des défauts étendus pouvant avoir été formés en
cours de déformation ont été observés dans la matrice austénitique apreés frittage.

Les résultats des essais de traction montrent une amélioration des caractéristiques
mécaniques pour le Norem02 élaboré par CIC par rapport a celui élaboré par PTAW et GTAW ;
la méme tendance a été révélée pour la résistance a l'usure par les tests tribologiques. Les
essais de résilience ont mis en évidence que le NoremQ2 élaboré par CIC présente une faible
ductilité (Keu = 5,4 J.cm™). Le facies de rupture de I’échantillon laisse apparaitre les particules
de poudre. Au niveau des zones interparticulaires, des cupules sont visibles, ce qui est
caractéristique d’une rupture ductile. Cependant des carbures globulaires sont visibles dans
ces cupules, créant un chemin de rupture préférentiel qui apparait comme interparticulaire.
Les carbures interdendritiques présents dans les particules de poudres sont également un
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terrain favorable a la propagation des fissures mais dans une moindre mesure que les carbures
globulaires des régions interparticulaires.

Les améliorations des propriétés tribologiques du Norem02 élaboré par CIC se traduisent par
une diminution des profondeurs des pistes d’usures ainsi qu’une réduction dans la perte de
masse et ce malgré un coefficient de frottement plus élevé que le Norem02 déposé par PTAW.
Il apparait que la nouvelle microstructure formée grace a la CIC possede une meilleure
résistance a l'usure révélée par la faible déformation plastique des surfaces d’usures. De plus,
une couche d’oxyde se forme lors des essais d’usure des 2N et reste présente pour des forces
supérieures, contrairement au NoremQ2 élaboré par PTAW. La présence d’'une couche
d’oxyde joue le role de protection entre les deux surfaces en contact et permet également
d’expliquer I'amélioration de la résistance a I'usure du Norem02 élaboré par CIC.

Malgré des résultats encourageants, d’autres problémes peuvent affecter les propriétés de
durabilité du Norem02 élaboré par CIC. En particulier, les phénoménes de diffusion a
I'interface avec le conteneur de composition chimique différente peuvent modifier la
microstructure telle qu’observée a coeur et font I'objet du chapitre suivant.
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Chapitre IV : Caractérisation de I'interface Norem02/conteneur

Comme évoqué précédemment (cf. §. 11.1.1), lors du frittage par CIC, la poudre de Norem02
est placée dans un conteneur qui se déforme plastiguement pendant le cycle. La poudre
métallique se densifie ainsi sous I'effet de la température et de la pression transmises par
I'intermédiaire du conteneur. Dans le cadre de ce travail de thése, le conteneur est en 304L,
un acier inoxydable austénitique dont la composition chimique est proche celle de I’acier 316L
utilisé pour les éléments de robinetterie dans les centrales nucléaires. L'idée sous-jacente
étant la possibilité d’améliorer les propriétés de durabilité du Norem02 en modifiant sa
microstructure via la technologie CIC en tant que technique alternative de dépd6t, nous
utiliserons le conteneur comme simulant des futures pieces a revétir afin d’étudier les
éventuelles modifications microstructurales a l'interface dans le revétement et dans le
substrat.

Il existe peu de travaux dans la littérature détaillant les phénomenes métallurgiques se
déroulant a l'interface entre une poudre frittée par CIC et son conteneur [2-4]. Pourtant,
I'apparition d’hétérogénéités chimiques et/ou microstructurales peut avoir un impact non
négligeable sur la cohésion entre le matériau fritté et son conteneur, ainsi que sur les
propriétés mécaniques et de durabilité de I'interface. Ce point peut s’avérer problématique
pour une application de revétement, la piéce a revétir constituant alors une partie du
conteneur. Le contact prolongé a haute température lors du frittage (1100°C - 3h) entre I'acier
304L du conteneur, ou l'acier 316L des pieces a revétir, contenant de faibles teneurs
massiques en carbone (< 0,03 %) et le Norem02 présentant une teneur massique en carbone
élevée (1,25 %) peut engendrer une diffusion du carbone a travers l'interface entre les deux
matériaux et provoquer une carburation du substrat. La diffusion du carbone du revétement
vers le substrat peut s’avérer problématique concernant la durabilité de I'assemblage
Norem02/304L ou 316L a long terme.

Dans ce chapitre nous nous sommes intéressés, dans un premier temps, a la diffusion du
carbone entre les deux matériaux et a sa quantification ; un coefficient de diffusion a pu étre
calculé a partir des mesures expérimentales. Dans un second temps, l'interface
Norem02/304L a été caractérisée d’un point de vue microstructural ; I'effet de la durée du
palier de frittage a également été mis en évidence.

IV.1. Interface Norem02/304L

IV.1.1 Diffusion du carbone

IV.1.1.1. Mesure de la concentration en carbone

Le profil SIMS du *2C mesuré a 'interface entre la poudre de Norem02 frittée et le conteneur
en 304L est présenté Figure 4.2. Comme précisé dans le chapitre Il (§.11.1.2.6), ce type
d’analyse est purement qualitative. En effet, les taux de pulvérisation du Norem02 et du 304L
nous sont inconnus, ce qui ne permet pas de relier I'intensité du signal du carbone a sa
concentration. De ce fait, dans la Figure 4.2, seule l'intensité du signal du carbone est
présentée.
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Figure 4.2 : Profil SIMS du *2C mesuré au travers de I'interface Norem02/304L.

La chute du signal du carbone permet de localiser I'interface entre le Norem02 et le conteneur
en 304L. Le signal du '2C présente beaucoup de fluctuations au sein du Norem02 a cause de la
présence des carbures de chrome et apparait moins bruité au sein du conteneur.
Globalement, il est possible de remarquer que, dans le Norem02, 'intensité du signal du
carbone diminue a I'approche du conteneur ; au contraire, dans le 304L, le signal du carbone
augmente légérement a 'approche de l'interface. Cette tendance suggere qu’une diffusion de
carbone semble avoir eu lieu du Norem02 vers le conteneur. La conséquence de ce
phénoméne est une possible altération des propriétés du Norem0Q2 et de la piece revétue a
proximité de l'interface. Bien que cette hypothése ne puisse pas étre confirmée par la seule
observation du signal SIMS qui apparait trés bruité surtout au sein du Norem02, une diffusion
du carbone a travers l'interface ne serait pas surprenante compte tenu des conditions de
frittage (température de 1100°C et palier de 3 heures). Ainsi, les pics observés au sein du 304L
a proximité de l'interface et plus en profondeur vers le coeur du matériau pourraient étre
expliqués par la formation de carbures susceptibles de fragiliser l'acier inoxydable
austénitique du conteneur dans notre cas et donc de la piece a revétir dans le cas d’une
application industrielle.

Afin de vérifier ces hypotheses, le dosage du carbone a été réalisé par microsonde de Castaing
sur une longueur d’environ 1 mm de chaque c6té de I'interface Norem02/304L. Les résultats
sont présentés Figure 4.3. Le profil mesuré confirme la diffusion du carbone du Norem02 vers
le conteneur en 304L.
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Figure 4.3 : Profil du carbone réalisé par microsonde de Castaing a I'interface norem02/304L.

Concernant le Norem02, |le taux de carbone montre des fluctuations importantes, comme lors
des analyses SIMS. Certains points d’analyse au sein du Norem02 prés de linterface
présentent des teneurs en carbone inférieures a celles mesurées dans le 304L. La diffusion du
carbone dans le 304L seule ne peut pas expliquer ce phénomeéne. La diminution chute du taux
de carbone dans certaines zones du Norem02 peut également étre expliquée par un
phénomeéne de déplétion en carbone provoqué par la formation et/ou la croissance des
carbures proches de ces points d’analyses [5,6]. La perte en carbone du Norem02 pourrait
avoir des conséquences sur la proportion des phases austénite/ferrite présentes dans le
matériau. A ce sujet, différentes formules empiriques peuvent étre employées afin de
déterminer la prédominance en austénite ou en ferrite d’'un alliage en fonction de sa
composition. Les plus utilisées sont les formules de Pryce et Andrews [7] :

Creq = (Cr %) +3 (S| %) + (MO %) (1)
Nieq = (Ni %) + 0,5 (Mn %) + 21 (C %) + 11,5 (N %) 2)

et les formules de Schaeffler [8] :

Creq = (Cr %) + 1,5 (Si %) + (Mo %) + 0,5 (Nb %) (3)
Nieq = (Ni %) + 0,5 (Mn %) + 30 (C %) (4)

Mémes si ces formules empiriques sont adaptées aux aciers a plus faibles teneurs en carbone
(< 0,6 % massique) que le Norem02, elles peuvent cependant donner une tendance qualitative
concernant la prédominance entre la ferrite et 'austénite. Le pouvoir gammagene du carbone
est déterminant dans la prédominance des phases présentes. Il en découle que la perte en
carbone du Norem02 peut engendrer une prédominance de la ferrite vis-a-vis de l'austénite.

Concernant le conteneur en 304L, la concentration massique en carbone mesurée est de 0,25
% au niveau de l'interface et de 0,15 % a 1 mm de profondeur, c’est-a-dire respectivement
plus de 8 et 5 fois supérieure a la teneur nominale (0,03% massique). Le dosage du carbone a
été réalisé jusqu’a 1 mm de profondeur a partir de I'interface. Cependant, la tendance au sein
du 304L suggere que la diffusion du carbone semble avoir affecté le conteneur sur toute son
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épaisseur, comme pressenti lors des analyses SIMS. Le 304L étant un acier austénitique, le
carbone peut diffuser en solution solide ou former des carbures. Le profil du carbone dans le
304L montre deux pics plus intenses, qui pourraient étre associés a la formation de carbures
dans le conteneur, comme suggéré également par le profil SIMS. Les caractérisations
microstructurales permettront d’éclairer ce point.

IV.1.1.2. Calcul du coefficient de diffusion du carbone dans le 304L

Alors que le taux de carbone mesuré dans le NoremQ2 fluctue a cause de la distribution
hétérogene des carbures au sein du matériau, la concentration en carbone dans le 304L varie
en suivant une pente décroissante. La deuxieme loi de Fick pour les états de diffusion en
régime non-stationnaire a été utilisée pour estimer expérimentalement le coefficient de
diffusion du carbone dans le 304L. Les équations (5) et (6) représentent la seconde loi de Fick
a une dimension et sa solution respectivement [9] :

ac d%C
= (5)

(6)

(Cx_ CO) — 1 _ eT‘f

X
(Cs— Co) 24/D.t’

Ou D est le coefficient de diffusion du carbone, Co = 0,03 est la teneur en carbone nominal du
304L, C;=0,25 est la concentration en carbone du 304L mesurée a l'interface, Cx est la
concentration en carbone a une distance x de l'interface et t =3 h = 10800 s est le temps de
diffusion, pris égal a la durée du palier de frittage.

La Figure 4.4 montre les résultats de |'application de I'équation (6) aux valeurs de
concentration de carbone mesurées expérimentalement. La valeur de D obtenue par
ajustement de la courbe (6) au profil de concentration en carbone mesuré dans le 304L est de
1071% m?/s. Cette valeur est 2 fois supérieure a celle que I’on trouve dans la littérature pour
I’acier 304 & 1100°C (5,01.10"'* m?/s [10]).

___ Eq(6)pour D=5,01.1011 m2.s? [10]
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Figure 4.4 : Courbes de diffusion expérimentale du carbone dans le 304L et théoriques obtenues par
application de la seconde loi de Fick.

107



Ce résultat suggere que, dans notre cas, la diffusion du carbone semble étre favorisée par des
courts-circuits de diffusion liés a la présence de défauts au sein du 304L. De plus, la formation
de carbures au sein du 304L pourrait également avoir une influence sur 'accélération du
processus de diffusion en captant le carbone et en créant des zones de déplétion localisées.
Par ailleurs, seul le temps de palier a 1100°C a été pris en compte et les rampes de montée en
température et de refroidissement ont été négligées. Leur contribution sur la valeur du
coefficient de diffusion calculé ne peut pas étre estimée de facon précise dans la présente
étude.

Un tel enrichissement en carbone au sein du 304L peut étre a l'origine d’une possible
carburation du matériau. En effet, I'acier 304L présente une solubilité maximale du carbone a
1100°C de 0,18 % massique [11], ce qui signifie que le conteneur est sursaturé en carbone sur
une profondeur d’environ 800 um depuis l'interface. Samaras [9] a simulé la diffusion de
carbone graphite dans un acier 316 a une température de 800°C pendant 222 h. En paralléle,
il a également calculé la proportion volumique de carbures susceptibles de se former. Alors
gue nous observons dans le 304L une concentration massique en carbone de 0,25 % a
I'interface avec le Norem02, Samaras trouve une teneur similaire a environ 1 mm de
profondeur, ou il estime la formation d’un taux volumique d’environ 7 % de carbures de type
M23Cs.

Un parametre important pouvant jouer sur la taille et la formation des carbures est la vitesse
de refroidissement, des vitesses de refroidissement élevées permettant d’éviter la formation
des carbures [12,13]. A la fin des cycles CIC, le chauffage dans I’enceinte est simplement coupé
et le refroidissement a lieu naturellement. La Figure 4.5 ci-dessous montre la courbe de
refroidissement enregistrée au niveau du thermocouple situé a proximité du conteneur en fin
de cycle CIC.
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Figure 4.5: Courbe de refroidissement mesurée par le thermocouple situé a proximité du conteneur en fin
de cycle CIC.

Le retour a la température ambiante est effectué en environ 1 heure. La vitesse de
refroidissement passe de 0,5 K.s* au début du refroidissement (point 1 sur la Figure 4.5) a
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6,7.102K.s* 3 la fin du processus (point 2 sur la Figure 4.5). Garcia de Andres [10] a mesuré le
taux de carbures M3Cs dans un acier martensitique (0,45 % massique de carbone et 13 % de
chrome) en fonction de la vitesse de refroidissement apres un traitement thermique a 1120°C.
Il a observé une augmentation du taux des carbures avec la diminution de la vitesse de
refroidissement, dés lors que cette vitesse est inférieure a 20 K.s™1. Dans I’étude en question,
la plus faible vitesse de refroidissement testée était de 0,5 K.s!, ce qui conduit a une
proportion surfacique de carbures d’environ 4 %. Les vitesses de refroidissement calculées a
la fin du cycle CIC a partir de la courbe de frittage permettraient donc la formation de carbures
de type M23Cs au sein du 304L. Cependant, leur grossissement pourrait étre entravé dans
notre cas par le court maintien a la température permettant la croissance de ce type de
carbures, soit 1 heure minimum entre 565°C et 900°C pour du 316L traité thermiquement a
1090°C [13].

La Figure 4.6 ci-dessous présente un cliché MEB en électrons secondaires de l'interface
Norem02/304L apres attaque chimique Glyceregia (15 ml HCl + 10 ml C3HgO3 + 5 ml HNO3).

Figure 4.6 : Image MEB en électrons secondaires aprés attaque chimique de I'interface Norem02 / 304L

L'attaque chimique a révélé la présence des carbures au sein du Norem02. En revanche, au
sein du 304L, seuls quelques carbures globulaires ont été mis en évidence a I'approche de
I'interface avec le Norem02. Il semblerait donc que la vitesse de refroidissement naturel
imposée a la fin du cycle CIC ait été suffisamment élevée pour empécher la précipitation de
carbures de chrome dans le 304L et que le carbone diffuse majoritairement en solution solide.

IV.1.2 Caractérisations métallurgigues et mécaniques

IV.1.2.1. Analyses MEEB-EDX et EBSD

La micrographie précédente a montré que la microstructure du 304L a été trés peu influencée
par le phénomene de diffusion du carbone qui ne semble pas avoir été accompagné par la

109



formation de précipités dans |'acier austénitique. Cependant, une diminution trop importante
de la concentration en carbone dans le Norem02 peut entrainer une déstabilisation de
I'austénite vis-a-vis de la ferrite. Ceci peut provoquer une modification de la microstructure
du Norem02 dans les régions ol le phénomeéne de diffusion du carbone a eu lieu.

La Figure 4.7 montre un cliché MEB du Norem02 pres de l'interface avec le conteneur en 304L,
ainsi que la cartographie EBSD correspondante.
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Figure 4.7: (a) Cliché MEB en électrons rétrodiffusés de la zone de transition entre le Norem02 et le
conteneur et (b) cartographie EBSD des phases.

Une zone de transition microstructurale d’une longueur d’environ 550 um et caractérisée par
différentes nuances de gris en imagerie rétrodiffusée a été détectée dans le Norem02 a
I'approche de l'interface avec le conteneur (Figure 4.7 a). La cartographie EBSD des phases
(Figure 4.7 b) montre que la proportion de ferrite augmente a I'approche de l'interface :
comme anticipé précédemment grace aux formules empiriques de Schaeffler et de Pryce &
Andrews, ce phénomene peut s‘expliquer par I'appauvrissement en carbone du Norem02 qui
a diffusé vers le 304L. Cette présence importante de ferrite aura un effet sur les propriétés
mécaniques de l'interface Norem02/304L. Bien que cette zone ne soit pas directement
exposée aux contraintes mécaniques imposées par le milieu nucléaire, sa tenue au choc devra
étre évaluée. En effet, si celle-ci s’avére insuffisante, le revétement ne sera plus apte a assurer
son role de protection face aux phénomeénes d’érosion-cavitation.

La cartographie EBSD (Figure 4.7 b) montre également que seuls les carbures globulaires sont
détectés au sein du Norem02. Ceci est une conséquence de l'utilisation d’'un pas d’analyse
trop grand et/ou de conditions non adaptées pour la détection de microstructures fines, telles
gue celle des carbures interdendritiques en forme de lattes qui avaient été mis en évidence a
cceur de I'échantillon fritté 1a ol la microstructure dendritique initiale de la poudre est encore
visible. Cependant, il est également possible de supposer que la diffusion du carbone a
proximité de la zone interfaciale ait entrainé la modification et la conséquente réduction de
ce type de microstructure en lattes au sein du Norem02.

Afin de vérifier cette hypothese, I'image 4.8 montre un cliché MEB en électrons rétrodiffusés
du Norem02 a proximité de l'interface avec le conteneur.
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Figure 4.8 : Image MEB en électrons rétrodiffusées de la microstructure du Norem02 aux abords de 'interface
avec le conteneur.

La fraction volumique des carbures en lattes est en effet moins importante que celle observée
a coeur du matériau (cf §.111.2.1.1), ou ce type de carbures étaient présents dans la quasi-
totalité des grains métallurgiques. De plus, contrairement a ce qui avait été révélé a cceur de
I’échantillon fritté, on remarque a proximité de l'interface avec le conteneur une perte
progressive de la microstructure dendritique initiale de la poudre. La perte de cette
microstructure peut étre liée a la diffusion du carbone vers le 304L, mais pourrait également
étre la conséquence de |'apparition de gradients thermiques lors du refroidissement de
I'ensemble de la piece frittée.

La Figure 4.9 présente les cartographies EDX du chrome, du carbone et du nickel au niveau de
I'interface entre le Norem02 et le conteneur en 304L.

Norem02

Figure 4.9 : Cartographie EDX (a) du chrome, (b) du carbone et (c) du nickel au niveau de I'interface
Norem02/304L.

La superposition des cartographies du chrome et du carbone (Figure 4.9 a & b) rend possible
la localisation des carbures. En outre, I'observation de la cartographie EDX du chrome permet
de deviner la forme de particules de poudre de Norem02 non déformées ayant « indenté » le
conteneur et dessinée par des carbures globulaires. En correspondance de cette zone, une
bande riche en nickel peut étre observée dans le Norem02 (Figure 4.9 c). Dans cette bande, la
teneur en nickel est d’environ 8 % massique, supérieure a la teneur nominale en nickel du
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NoremO02 (4 % massique), mais égale a la limite inférieure du 304L (8-10,5 % massique). Cette
« bande de transition » s’entend sur environ 10 um ; au-dela, la teneur massique en nickel
atteint la valeur nominale moyenne du 304L.

La cartographie EBSD des phases présentes a I'interface Norem02/304L est présentée Figure
4.10.
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Figure 4.10 : Cartographie EBSD de I'interface Norem02/304L.

Comme observé grace aux cartographies EDX, il est possible de retrouver la forme des
anciennes particules de poudre de Norem02 ayant indenté le conteneur. Leur contour est
indiqué en bleu sur I'image. De plus, la bande de transition riche en nickel entre le Norem02
et le 304L, située entre les grains austénitiques du 304L et les grains majoritairement
ferritiques du Norem02, est constitué d’austénite. L'ensemble de ces résultats met en
évidence qu’en réalité, l'interface entre Norem02 et 304L est une région ayant des
caractéristiques mixtes entre les deux matériaux, mal définie métallurgiquement et
chimiquement.

La Figure 4.11 montre une image en électrons rétrodiffusés de la microstructure du Norem02
a proximité du 304L et la cartographie EBSD des phases réalisée sur la méme zone.
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' Firgl]reill.rll ;(é) Image MEB en électrons rétrodiffusées de I'interface Norem02/304L et (b) cartographie
EBSD des phases réalisée dans la méme zone.

Le tableau 4.1 ci-dessous reporte les résultats des analyses EDX effectuées dans les grains
ferritiques (de F1 a F3) et austéniques (de Al a A3) indiqués sur la Figure 4.11.

Elément (% massique) Si Cr Mn Fe Ni Mo

F1 43 190 40 673 36 138
F2 40 214 36 655 34 21
F3 40 205 38 664 31 21
Al 3.0 214 44 651 1.5
A2 31 215 43 652 1.2
A3 3.0 249 44 626 1.4
NOREMO02 33 25 45 Bal 2

Tableau 4.1 : Résultat des analyses EDX des grains indiqués dans la Figure 4.11.

Par rapport a la composition nominale du Norem02, les grains ferritiques F1 a F3 présentent
une teneur massique plus élevée en silicium (élément alphagéene) et moins élevée en nickel
(élément gammageéne). La situation opposée est observée pour les grains austénitiques Al a
A3. Nickel et silicium permettent donc de discriminer, en termes de composition chimique,
I'austénite et la ferrite.

Concernant les autres éléments chimiques, les grains austénitiques contiennent légerement
plus de manganese (stabilisateur de I"austénite) que les grains ferritiques qui eux ont une
teneur plus élevée en molybdéne (stabilisateur de la ferrite). Cependant, les écarts entre les
proportions massiques mesurées pour ces deux éléments demeurent faibles.

Une réduction du taux de chrome par rapport a la valeur nominale du Norem02 peut étre
observées dans la plupart des grains métallurgiques analysés. Ceci s’explique par la présence
de carbures riches en chrome qui engendrent une déplétion de cet élément dans les grains
métallurgiques voisins. Seul le grain austénitique A3 présente une teneur en chrome identique
a la valeur nominale, probablement en raison de la présence de carbures interdendritiques.

IV.1.2.2. Analyses MET-EDX
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Une lame FIB a été prélevée a travers l'interface Norem02/conteneur. La Figure 4.12a montre
la zone de prélevement de la lame. Les zones d’analyses EDX et STEM réalisées dans la lame
sont indiquées dans la Figure 4.12b.

Figure 4.12 : (a) Image MEB en électrons rétrodiffusées de la zone de prélevement de la lame FIB dans la
bande de transition Norem02/304L ; (b) zones d’analyses STEM et EDX dans la lame (image en champs
sombre).

Le tableau 4.2 reporte les résultats des analyses EDX effectuées aux différents points indiqués
dans la Figure 4.12b.

Elément (% massique) Si Cr Mn Fe Ni Mo
POINT 1 2.9 18.6 39 68.0 5.5 1.2
POINT 2 2.5 18.4 41 68.7 5.3 1.1
POINT 3 2.3 18.7 40 693 5.2 0.6
POINT 4 2.4 18.4 41 69.2 5.3 0.6
POINT 5 2.6 15.9 46 703 5.8 0.7
POINT 6 3.3 17.5 3.6 709 3.2 1.4
POINT 7 0.3 64.2 2.7 256 1.1 6.0

NOREMO02 33 25 45 Bal 4 2
304L 1 17,5-185 2 Bal. 8-10,5 -

Tableau 4.2 : Résultat des analyses EDX des points indiqués dans la Figure 4.12b.

Tous les points d’analyse sont dans le Norem02. Les points 1 a 4 ont une composition similaire,
mis a part pour le molybdéne qui diminue progressivement. Les taux de chrome et molybdéene
sont inférieurs aux valeurs nominales attendues; au contraire, le taux de nickel est
légerement supérieur a la valeur correspondant a la composition typique du Norem02. Une
déplétion plus importante en chrome a été détectée pour le point 5 (15,9 % massique, soit
prés de 3 % de moins que les autres points analysés). Cela s’explique par la proximité de ce
point d’analyse avec un carbure riche en chrome et molybdéne, analysé au point 7. Il est
possible de remarquer que la teneur en molybdéne diminue des points 1 a 5, passant de 1,2
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a 0,7 % massique ; cette déplétion est certainement due a la proximité du carbure. Par rapport
aux points 1a 5, le point 6 présente un taux de nickel inferieur et de silicium supérieur. Comme
révélé dans le paragraphe précédent par les analyses MEB-EDX couplée avec la cartographie
EBSD des phases, les teneurs en nickel et silicium permettent de discriminer I'austénite de la
ferrite. L'ensemble de ces résultats suggere ainsi que le point 6 correspond a de la ferrite et
les points de 1 a 5 a de I'austénite. Concernant le molybdéne, élément alphagéne, la valeur
mesurée pour le point 6, malgré la proximité du carbure, apparait élevée en comparaison de
celle mesurée au point 5, renforcant ainsi I’'hypothése précédente. En revanche, la teneur en
chrome ne peut pas jouer le réle de discriminant entre austénite et ferrite puisque sa valeur
varie grandement en fonction de la proximité des carbures présents dans la zone de transition,
méme si leur proportion est réduite par rapport au cceur du matériau.

La Figure 4.13 présente une image MET en champs clair avec les clichés de diffractions réalisés
dans les zones a, b, c et d indiquées sur la Figure 4.12b.
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Figure 4.13: Image en champs clair et clichés de diffraction de a)-b) carbures M23Ce, c) ferrite et d) austénite.

Comme suggéré par les analyses EDX, les indexations des clichés de diffraction ont confirmé
qgue les grains (a) et (b) de la Figure 4.12b sont des carbures de chrome M;3Ce, avec une
structure cubique a faces centrées (CFC) et un parametre de maille de 10.65 A. Le cliché de
diffraction du point (c), proche d’un carbure, est celui d’'un grain de ferrite ayant une maille
cubique centrée (CC) et un parametre de maille de 2.876 A (Figure 4.13 c). Enfin, le point (d)

116



a été identifié comme étant de I'austénite de structure CFC avec un parametre de maille de
3.6 A (Figure 4.13d).

Il existe beaucoup d’informations dans la littérature sur la précipitation et la croissance des
carbures M23Cs dans les aciers [5,6,14]. Weiss et al. [13] ont étudié les phénomeénes de
nucléation et de croissance de différents types de carbures durant I'exposition a haute
température des aciers austénitiques 316 et 316L. Selon les auteurs, les carbures M23Cs
commencent a précipiter entre 540 et 840 °C, dans un premier temps aux joints de grains, puis
aux joints de macles incohérentes, aux joints de macles cohérentes et, enfin, dans les grains.
Différents auteurs [14-16] ont reporté |'existence d’une relation d’orientation entre les
carbures M23Cs et I'austénite, définies par [001], // [001]mz23ce et [110]y // [110]mz3cs. Cette
méme relation d’orientation a été identifiée par EBSD a coeur du Norem02 (cf. §.111.2.1.2), mais
seulement pour les carbures intragranulaires formés a partir des zones interdendritiques des
anciennes particules de poudre. Cependant, les 2 carbures sur lesquelles ont été réalisés les
clichés de diffraction de la figure 4.13 semblent étre des carbures globulaires pour lesquels
aucune relation d’orientation avec l'austénite n’avait été mise en évidence a cceur de
I’échantillon fritté. Il est reporté dans la littérature que si de la ferrite est présente dans la
matrice métallique, comme dans le cas des aciers duplex, la précipitation des carbures se fera
préférentiellement dans les joints de grains ferrite/austénite [17]. Ceci est d(i a la plus grande
vitesse de diffusion des éléments d’alliage dans la ferrite par rapport a I'austénite. Cependant,
dans notre étude, il n’est pas a exclure que la ferrite présente au sein du Norem02 a proximité
de l'interface avec le 304L se soit formée apres les carbures de chrome et que la présence de
ferrite résulte du phénomene de diffusion du carbone du Norem02 vers le 304L durant le
frittage CIC.

IV.1.2.3. Profil de dureté

La Figure 4.14 montre le profil de dureté Vickers (HVos) mesuré au travers de l'interface
Norem02/304L.
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Figure 4.14 : (a) Profil de dureté Vickers (HVos) au niveau de I'interface Norem02/304L.
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Malgré les incertitudes de mesure, la dureté dans le 304L augmente légérement du cceur du
conteneur jusqu’a l'interface avec le Norem02, passant de 162 + 8 HV a 1050 um de 'interface
a 192 £ 10 HV a 150 um. Cette augmentation de dureté peut étre reliée au carbone,
majoritairement dissout en solution solide dans le 304L. En effet, le profil de dureté dans le
matériau suit la méme évolution que le profil de diffusion du carbone observé précédemment
(Figure 4.4).La dureté du Norem02, a linverse du 304L, décroit graduellement et
sensiblement du cceur vers l'interface avec le conteneur, passant de 457 £ 23 HV a 750 um de
I'interface a 374 + 19 HV a l'interface. Dans la zone de transition microstructurale au sein du
Norem02 a proximité de I'interface avec le conteneur, dont la longueur est d’environ 550 um,
la dureté est comprise entre 443 £ 22 HV et 374 £ 19 HV, diminuant a I'approche de I'interface.
Cette diminution de la dureté au travers de la zone de transition microstructurale signifie que
les modifications liées a la diffusion du carbone au sein du Norem02 a proximité de I'interface
avec le conteneur a eu un effet néfaste puisque nous retrouvons des valeurs de dureté proche
du Norem02 élaboré par PTAW.

IV.2. Essais de frittage avec diminution du temps de palier

Des essais de frittage avec des temps de palier réduits (2 heures et 1 heure) ont été réalisés,
afin d’évaluer l'effet du temps de maintien sur les modifications microstructurales et
métallurgiques a I'interface Norem02/conteneur. La microstructure a cceur du Norem02 a
également été observée et sera brievement présentée et comparée avec les résultats obtenus
suite a un cycle complet.

IV.2.1. Microstructures a coeur du Norem02

Les clichés MEB en électrons rétrodiffusés du coeur des échantillons de NoremO0?2 frittés avec
des paliers de 1 heure et 2 heures sont présentés Figure 4.15.
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rétrodiffusées de la microstructure a coeur du Norem02 fritté (a) 1h et
(b) 2h.
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La durée du palier de frittage n’a pas d’influence significative sur la microstructure a cceur du
matériau fritté. Les microstructures apres 1 heure et 2 heures de maintien sont similaires a
celle observée dans le cas de I’échantillon fritté pendant 3 heures. L’analyse DRX a révélé une
matrice austénitique et la présence de carbures de type M3Cs. L'ancienne structure des
particules de poudres est également conservée, ce qui était attendu puisqu’elle est encore
présente aprés 3 heures de palier.

IV.2.2. Microstructures a l'interface Norem02/304L

La Figure 4.16 montre un cliché MEB de I'échantillon fritté pendant 2 heures vers I'interface
Norem02/conteneur et la cartographie EBSD correspondante.

% g

"f;{’g ”iv“"’;e
; 5 i‘:,? "“# o f:‘: {4

-y - M,;C

Figure 4.16 : Zone de transition entre le coeur du Norem02 fritté pendant 2 heures et le conteneur en 304L :
(a) Image MEB en électrons rétrodiffusés et (b) cartographie EBSD des phases.

Comme observé pour le matériau fritté pendant 3 heures, une zone de transition
microstructurale a été mise en évidence, avec une proportion de plus en plus importante de
ferrite au sein du Norem02 a I'approche de I'interface avec le conteneur. La longueur de cette
zone est approximativement de 420 um contre environ 550 um aprés 3 heures de palier de
frittage. Dans la partie la plus éloignée de l'interface, la forme des anciennes particules de
poudre est visible et facilement reconnaissable.

L'image MEB de I'échantillon fritté pendant 1 heure, vers I'interface Norem02/conteneur,
ainsi que la cartographie EBSD correspondante sont montrées dans la Figure 4.17.
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Figure 4.17 : Zone de transition entre le coeur du NoremO2 fritté pendant 1 heures et le conteneur en 304L :
(a) Image MEB en électrons rétrodiffusés et (b) cartographie EBSD des phases.

La zone de transition microstructurale est d’environ 340 um. La longueur de cette zone
augmente donc avec I'augmentation du temps de maintien. Tout comme pour I’échantillon
fritté avec un palier de 2 heures, la forme et la microstructure des anciennes particules de
poudre est visible vers la fin de la zone de transition. Il est possible aussi de constater que la
ferrite semble apparaitre au niveau des zones interparticulaires, que ce soit pour 1 heure ou
2 heures de frittage. Comme décrit auparavant (cf. §.111.2.1.1), les grains métallurgiques
présents dans ces régions ont une taille inférieure a celle des anciennes particules de poudre
et contiennent des macles. Ces défauts peuvent jouer le role de courts-circuits de diffusion
des éléments d’alliage, notamment le carbone, qui diffuse dans la matrice austénitique,
favorisant ainsi I'apparition de ferrite au niveau des joints interparticulaires.

IV.2.3. Coalescence des carbures de chrome a I'interface norem02/304L

La Figure 4.18 montre les cartographie EDX du chrome au niveau des interfaces
Norem02/304L pour les échantillons frittés avec des paliers de 2 heures et 1 heure.
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Figure 4.18 : Cartographie EDX du chrome de I'interfaces Norem02/304L pour les échantillons frittés avec un
palier de (a) 2h et (b) 1h.
Ces cartographies mettent en évidence un phénomene de coalescence des carbures de
chrome, qui s’accentue avec la durée du temps de palier. En effet, le grossissent des carbures
a proximité de I'interface Norem02/304L est plus important pour I’échantillon fritté durant 2
heures (Figure 4.18 a) par rapport a I'échantillon fritté pendant 1 heure (Figure 4.18 b). Cette
coalescence accrue des carbures pour I’échantillon fritté pendant 2 heures est rendue possible
par une diffusion plus importante des éléments carburigenes, tel que le chrome et le carbone.

La Figure 4.19 présente les cartographies EBSD des phases dans les zones de transition
microstructurale au sein du Norem02 pour les échantillons frittés 1 heure, 2 heures et 3
heures. Ces cartographies ont été acquises a 150 um de l'interface avec le 304L, afin d’éviter
de prendre en compte la microstructure de ce dernier. Les proportions de chaque phase sont
également données.

Total

Phase Phase Fraction
B Austentte e - -y Il Austenite  0.567
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Figure 4.19 : Cartographie des phases obtenues en EBD dans les zones de transitions microstructurales au sein
du Norem02 des échantillons frittés (a) 3h, (b) 2h et (c) 1h.

Les fractions de ferrite et de carbures augmentent avec le temps de frittage, a I'inverse du
taux d’austénite. La prolongation du temps de frittage qui équivaut a une augmentation du
temps de diffusion, entraine une diffusion (donc une perte) de carbone plus importante. Il est
donc logique de retrouver plus de ferrite avec la prolongation du temps de palier, mais il peut
apparaitre contradictoire de constater une augmentation du taux de carbures. Cependant, il
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convient de rappeler que la fraction de carbures détectée au sein des échantillons doit étre
considérée avec prudence car elle ne prend en compte que les carbures globulaires et pas les
carbures aciculaires interdendritiques dont la microstructure est trop fine pour étre détectée
avec les conditions utilisées pendant I'analyse EBSD.

La ferrite posséde une faible solubilité vis-a-vis du carbone et le coefficient de diffusion du
carbone est plus élevé dans la ferrite que dans I'austénite [11]. Ces deux aspects favorisent la
formation de carbures, notamment aux interfaces austénite/ferrite [18]. Dans un premier
temps, ce serait donc I'augmentation du taux de ferrite, et par conséquent des interfaces
austénite/ferrite, qui favoriserait la précipitation de carbures globulaires malgré la diminution
du taux de carbone dans le Norem02. Ensuite, avec la prolongation du temps de frittage et la
transformation de l'austénite en ferrite, les interfaces austénite/ferrite diminuent.
Cependant, les carbures globulaires formés a I'étape précédente restent stables.

IV.2.4. Influence du temps de maintiens sur la variation de dureté a I'interface
Norem02/304L

La Figure 4.20 reporte les profils de dureté a I'interface entre le Norem02 et le conteneur pour
les échantillons frittés avec des paliers de 2 heures et 1 heure.
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Figure 4.20 : Profil de dureté Vickers (HVo.s) au travers de I'interface Norem02/304L pour (a) I’échantillon
fritté 1 heures et (b) I’échantillon fritté 2 heures.

Tout comme pour I’échantillon fritté durant 3 heures (Figure 4.14), on observe une diminution
de la dureté au sein du Norem02 dans la zone de transition microstructurale a I'approche de
I'interface, ainsi qu’une sensible augmentation de la dureté du 304L prés de l'interface. La
dureté dans le 304L a 1050 um de l'interface est de 152 + 8 HV pour 1 heure de palier de
frittage et de 160 + 8 HV pour 2 heures (contre 198 + 10 HV aprés 3 heures). A 150 um de
I'interface avec le Norem02, la dureté dans le 304L augmente jusqu’a atteindre 183 + 9 HV
apres 1 heure et 204 + 10 HV apreés 2 heures de frittage (contre 226 + 11 HV aprés 3 heures).
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L'augmentation de la dureté dans le conteneur est d’autant plus importante que le temps de
palier est long.

La dureté du Norem02 au niveau de l'interface est de 393 + 20 HV pour 1 heure de palier, 379
+ 19 HV pour 2 heures de palier et 374 £ 19 HV pour 3 heures de palier. En fin de zone de
transition les duretés sont de 452 + 23 HV pour 1 heure de palier (a ~300um de l'interface),
442 + 22 HV pour 2 heures de palier (a ~450 um de l'interface) et 443 + 22HV pour 3 heures
de palier (a ~600um de l'interface). La réduction du temps de palier a atténué la décroissance
des valeurs de dureté au sein du Norem02 dans la zone de transition microstructurale.
Concernant le cceur du Norem02, en dehors des zones de transition, les moyennes de dureté
sont de 462 HV pour 1 heure de palier, de 455 HV pour 2 heures et de 456 HV pour 3 heures.
La réduction du temps de palier a donc permis une légére augmentation de la dureté du
Norem0Q2 dans les régions proches de l'interface, mais les écarts ne sont malgré tout pas
significatifs aux vues des incertitudes.

IV.2.5. Formation de nouveaux précipités

Différents types de précipités sont susceptibles de se former au sein du Norem02 en raison
notamment de la présence de chrome et molybdene comme éléments d’alliage. Cependant,
la plupart de ces précipités sont instables aux températures de frittage (cf. §.1.2.3). Les
caractérisations menées sur I'échantillon fritté pendant 3 heures n’ont détecté que la
présence de carbures de type M»3Ce. Toutefois, pour des raisons cinétiques, il est possible que
certains précipités, autres que les carbures, puissent étre observés en réduisant le temps de
frittage.

La Figure 4.21 présente une image MEB en électrons rétrodiffusée d’une région localisée en
fin de zone de transition de I’échantillon fritté avec un palier de 2 heures.
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Figure 4.21 : Image MEB en électrons rétrodiffusés montrant la présence d’une phase riche en Mo-Cr-Si.
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Une phase riche en molybdéne, chrome et silicium (en blanc sur I'image) a été détectée. La
composition de cette phase a été mesurée par analyse EDX et est donnée dans le tableau 4.3
ci-dessous :

Eléments Si Cr Mn Fe Ni Mo Total

% Massique 5,1 31,9 33 453 6,7 7,7 100
Tableau 4.3 : Composition massique mesurée par EDX de la phase riche Mo-Cr-Si de la Figure 4.18

Par comparaison avec la littérature [19-21], la composition de cette phase (retrouvée au sein
du Norem02 apres 1 heure et 2 heures de frittage) est similaire a celle de la phase y (cf.
§.1.2.3.2). La phase y peut étre retrouvée lors du vieillissement a haute température d’aciers
inoxydables, surtout dans le cas des aciers duplex, pour des gammes de température
comprises entre 600 et 1000°C [22]. La formation de cette phase, qui n’a pas été détectée
apres 3 heures de frittage, est donc possible pendant I’étape de chauffage qui précede le palier
de frittage. La phase y n’est pas thermodynamiquement stable pour des températures
supérieures a 1000°C [23,24]; il est cependant possible qu’elle puisse subsister dans les
échantillons frittés pendant 1 heure et 2 heures pour des raisons cinétiques. Si tel est le cas,
cela signifierait qu’un palier de 3 heures lors du frittage serait suffisant pour la faire disparaitre
par dissolution des éléments la constituant dans la matrice métallique du Norem02.

IV.3. Conclusion de ce chapitre

Les différentes caractérisations menées au niveau de I'interface Norem02/conteneur pour
une durée de frittage de 3 heures ont permis de mettre en évidence une diffusion du carbone
du NoremO2 vers le 304L. Le coefficient de diffusion du carbone dans le 304L a pu étre calculé
a partir des résultats expérimentaux et s’est avéré étre deux fois supérieur a ce qui peut étre
retrouvé dans la littérature. Cette valeur supérieure du coefficient de diffusion peut traduire
la présence de courts-circuits tels que des défauts dans le 304L. Ce phénomeéne de diffusion a
pour conséquences :

- Lenrichissement en carbone du conteneur sur plus d’1 mm de profondeur. La teneur
en carbone dans le 304L au niveau de l'interface avec le Norem02 est 8 fois supérieure
a la valeur nominale.

- Une sensible diminution de la dureté du Norem02 du cceur vers l'interface avec le
conteneur et une légére augmentation de la dureté du 304L a l'interface.

- La formation de ferrite dans le Norem02 devenant de plus en plus importante en se
rapprochant de l'interface avec le 304L. Ce phénomeéne entraine a son tour la
formation d’une zone de transition microstructurale dans le Norem02 sur plus de 550
um de la profondeur a partir de I'interface avec le 304L. Dans cette zone, une perte de
la microstructure dendritique des anciennes particules de poudre de Norem02 a pu
étre mise en évidence. La formation de ferrite entraine également I'apparition
d’hétérogénéité chimique, notamment par son enrichissement en silicium ainsi qu’un
enrichissement en nickel de I'austénite encore présente.
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Malgré I'augmentation de la teneur en carbone dans le 304L, la formation de carbures s’avere
limitée au sein de I'acier et semble liée a la vitesse du refroidissement naturel a la fin du cycle
CIC, suffisamment élevée pour éviter la formation des carbures.

De plus, une bande de transition dans le Norem02 a été détectée a I'interface avec le 304L.
Cette bande de 10 um d’épaisseur est riche en nickel et constituée d’austénite. L’ensemble
des caractérisations a mis en évidence que le passage du Norem02 au 304L est marqué par
des alignements de carbures globulaires dessinant le contour des anciennes particules de
poudres de Norem02 ayant indenté le conteneur.

Les modifications microstructurales a I'approche de l'interface avec le conteneur entrainent
certainement des modifications des propriétés mécaniques de I'assemblage Norem02/304L
qui n‘ont pas été évaluées dans cette étude et qui nécessiteraient des caractérisations
supplémentaires. En particulier, la résistance aux chocs devrait étre mesurée vis-a-vis des
phénomeénes auxquels le revétement devra faire face dans le milieu d’usage (érosion-
cavitation).

Des essais de frittage ont été menés avec des paliers de 1 heure et 2 heures qui ont montré
I'existence d’un lien entre le temps de frittage et la profondeur de la zone de transition
microstructurale. De méme, la réduction du temps de palier a entrainé une diminution des
taux de ferrite et de carbures globulaires présents au sein du Norem02 a I'approche du 304L.
Par ailleurs, les différents essais ont mis en évidence que le temps de palier ne semble pas
avoir d’influence sur la microstructure a coeur du Norem02. Toutefois, la présence d’'une phase
riche en Mo et Si (trés probablement une phase y) au sein du Norem02 en fin des zones de
transition microstructurale a été détectée pour les échantillons frittés avec un palier de 1
heure et 2 heures. Un palier de 3h est donc nécessaire pour éviter la formation de cette phase.
Enfin, ces essais ont révélé que I'augmentation du temps de frittage entraine une sensible
diminution de la dureté dans la zone de transition microstructurale. En revanche, en dehors
de cette zone, compte tenu des incertitudes de mesure, les valeurs de dureté ne varient pas
de maniére significative. Cela est également valable pour le 304L.
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Chapitre V : Etude des mécanismes de densification de la poudre de Norem02

La microstructure du Norem02 élaboré par CIC a été étudiée a coeur et au niveau de l'interface
avec le conteneur en 304L. A cceur, en fin de densification, il est encore possible de distinguer
les anciennes particules de poudres composées essentiellement d’une microstructure
dendritique austénitique et de carbures interdendritiques de type M23Cs. Cette microstructure
est similaire a celle de la poudre initiale avant CIC. Les zones interparticulaires présentent une
microstructure différente par rapport a celle a coeur des anciennes particules de poudre, avec
des carbures globulaires M23Cs et une présence importante de macles dans la matrice
austénitique. Certaines zones au sein des particules de poudre avant CIC présentaient une
microstructure cellulaire, voire amorphe (splat-caps), en raison des différences de vitesse de
refroidissement pendant le processus d’atomisation. Il est possible que ces types de
microstructures puissent contribuer a la formation de la microstructure interparticulaire
observée en fin de densification, comme évoqué dans le 3®™¢ chapitre de ce manuscrit. De
plus, dans le chapitre précédent, la présence d’hétérogénéités microstructurales a été mise
en évidence dans le Norem02 a proximité du conteneur en 304L. Comme suggéré, ces
hétérogénéités peuvent étre la conséquence de la diffusion du carbone depuis le Norem02
vers le 304L. Dans les zones affectées par la diffusion, une perte de la microstructure
dendritique des anciennes particules de poudre, ainsi que la formation de ferrite qui
s’intensifie a I'approche de l'interface, ont été observées.

Dans ce chapitre les mécanismes de densification de la poudre de Norem02 sont étudiés via
des essais interrompus lors de la montée en température et d’un essai de frittage sous vide.
Ces essais ont permis d’observer I'avancement de la densification ainsi que les évolutions
microstructurales a différents stades de la montée en température. Les résultats devront
permettre d’optimiser a terme les parameétres de frittage et de comprendre la séquence de
formation de la microstructure finale observée, que ce soit a cceur ou a l'interface avec le
conteneur.

V.1. Essais interrompus et sous vide

V.1.1. Principe des essais interrompus

Les essais interrompus ont été réalisés en se basant sur le cycle complet (cf. §11.1.3) qui prévoit
un palier de maintien de 3 heures a 1100°C et 120 MPa. Dans le cas des cycles interrompus,
chaque essai a été arrété des lors que la température souhaitée était atteinte lors de la phase
de montée. Les températures d’arrét choisies ont été 800°C, 900°C, 1000°C et 1100°C. La
Figure 5.1 reporte les points d’interruption des 4 essais sur le cycle CIC complet.
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Figure 5.1 : Courbe de température et de pression du cycle de frittage par CIC de la poudre de Norem02 ; les
croix noires indiquent les différentes températures d’arrét des essais (800°C, 900°C, 1000°C et 1100°C).

Afin de simplifier la lecture, dans la suite de ce manuscrit, chaque essai sera parfois identifié
uniquement avec la température a laquelle il a été interrompu (par exemple I'« essai
interrompu » a 800°C sera identifié en tant qu’ « essai a 800°C »). Des mesures de densité par
poussée d’Archiméde ont été effectuées aprés chaque essai interrompu. Le tableau 5.1
présente les pressions maximales atteintes au cours des essais interrompus et les densités
correspondantes mesurées. La densité relative au remplissage des conteneurs est d’environ
0,7.

Température (°C) Pression (MPa) Densité relative
800°C 94,4 0,77
900°C 102,2 0,75
1000°C 110,2 0,99
1100°C 120,0 1
Tableau 5.1 : Températures des essais interrompus avec les pressions maximales et les densités relatives
correspondantes.

Malheureusement, la méthode de la poussée d’Archiméde ne permet pas d’atteindre une
précision de I'ordre du centieme. Les valeurs de densité mesurées ne doivent donc pas étre
prises en sens absolu mais interprétées en tant qu’ordres de grandeur, confirmés par analyse
d’'image a l'aide du logiciel « Imagel » lors d’observations au microscope. Ces valeurs
indiquent qu’en dessous de 900°C, le frittage est au stade initial et que le stade final (densité
relative supérieure a 0,9 [2]) est atteint bien avant 1000°C [1]. L’absence de variations
significatives de densité entre 800 et 900°C peut s’expliquer par les mécanismes qui dominent
a cet instant du frittage. Selon Djohari [3], si le frittage est contr6lé par des mécanismes de
diffusion volumique, la densité relative ne varie pas durant I’étape initiale. Un point important
est que, hormis le réarrangement particulaire initial, la quasi-totalité de la densification a lieu
entre 900 et 1000°C soit en 1000 secondes (la vitesse de montée étant de 6°C.mint), au lieu
d’étre répartie sur toute la rampe de montée comme habituellement observé sur des
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matériaux ayant des microstructures moins complexes (monophasés par exemple). Durant cet
intervalle, il est en effet probable qu’un autre mécanisme de densification devienne
prédominant face a la diffusion volumique.

La Figure 5.2 montre la superposition des différents diffractogrammes obtenus pour chaque
essai interrompu, avec agrandissement de la région comprise entre 42° et 46° afin de mieux
discerner le pic principal (111) a 43,7° de I'austénite et les pics (110) de la ferrite a 44,6° et
(333) a 44,2° de la phase M23Cs. Les descriptions qui suivent font une comparaison qualitative
des différents diffractogrammes. Chaque diffractogramme sera décrit individuellement
ultérieurement.
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Figure 5.2 : Superposition des diffractogrammes des rayons X des essais interrompus avec un grossissement
de la région entre 40° et 50° pour 900°C et 1000°C

Tout comme pour le cycle complet, les phases détectées aprées chaque essai interrompu sont
I'austénite, la ferrite et les carbures de type My3Cs. Toutefois, les proportions entre les
différentes phases évoluent. De plus, des phases intermétalliques de types Mo-Cr a 900°C et
1000°C et Fe-Cr a 800°C et 1100°C ont été détectées. Dés 800°C, la phase métastable de
structure proche de MnNiSi présente dans la poudre de départ et riche en C, Cr, Mn et Mo
disparait et les pics a 37,8°, 41,7°, 44,6° et a 48,5° correspondants aux carbures M3,3Cs
commencent a étre décelables, tandis que le pic (333) a 44,2° apparait comme un épaulement
du pic (110) de la ferrite a 44,6°. A 900°C, I'intensité du pic ferritique (110) est supérieure a
celle du pic principal austénitique (111) a 43,5°; I'inverse est observé pour toutes les autres
températures. Deés 1000°C, le pic (111) de I'austénite redevient plus intense que le pic (110)
de laferrite et le pic (333) de la phase M23Cs a 44,2° peut clairement étre distingué du pic (110)
de la ferrite. Paralléelement, le pic (211) de la ferrite a 82,2° apparait a 900°C puis diminue
progressivement en intensité avec |’élévation de la température.
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En conclusion, les diagrammes de diffraction enregistrés aprés chaque essai interrompu
montrent que durant le frittage par CIC de la poudre de Norem02 on observe dans un premier
temps aux températures correspondant a |'étape initiale de densification, la formation de
ferrite. Dans un second temps, la ferrite disparait progressivement au profit de I'austénite,
aux températures ou la densification augmente fortement, pour finalement étre tres
minoritaire en fin de compaction (cf Figure 3.10 §.111.2.1.1.). Il semblerait donc que I'étape de
densification rapide observée entre 900°C et 1000°C coincide avec la formation de ferrite [4],
dont la vitesse de fluage est supérieure a celle d I'austénite a ces températures et qui
disparaitrait ensuite progressivement avec I'avancée de la densification.
Deux questions se posent alors :

- Quel(s) mécanisme(s) condui(sen)t a la formation de ferrite ?

- Pourquoi disparait-elle ensuite et la pression appliquée a-t-elle une influence sur sa

stabilité ?

V.1.2. Description de I’essai sous vide

V.1.2.1. Caractérisation de la microstructure et phases présentes

Afin d’observer I'effet de la pression appliquée pendant le cycle CIC sur la stabilité des phases,
plus précisément sur la phase ferritique, un essai de frittage sous vide, avec le méme cycle de
température que pour I'essais CIC complet mais sans pression appliquée, a été réalisé. Le vide
permet de limiter le risque d’oxydation lors du processus de frittage et favorise le phénoméne
de densification car la présence d’une pression de gaz résiduel peut entraver la fermeture des
derniers pores lors de I'étape finale de frittage (cf §1.3.4).

La Figure 5.3 montre un cliché MEB en électrons rétrodiffusés de la microstructure finale du
Norem02 a la fin de I'essai de frittage sous vide.

Figure 5.3 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés de la microstructure finale du Norem02 fritté sous vide.

131



La densification de la poudre est tres incompléte comme attendu dans le cas du frittage d’une
poudre métallique sans pression appliquée. On constate qu’a la fin de I'essai, seuls des cous
se sont formés entre les particules de poudre ; de plus, tous les pores sont connectés entre
eux. Ces éléments indiquent que le frittage n’a pas dépassé I'étape initiale (cf. §1.3.2.1). Le taux
de porosité mesuré par traitement d’'image a été estimé a environ 30 %, ce qui correspond a
une densité relative de 0,7. Cette valeur est inférieure a celle mesurée a la fin de I'essai
interrompu a 800°C ; elle et est tres proche de la densité tassée de la poudre avant frittage et
correspond donc a I'étape initiale du processus de densification.

La Figure 5.4 illustre le diffractogramme des rayons X du Norem02 apres |'essai de frittage
sous vide.
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Figure 5.4 : Diffractogramme des rayons X du Norem02 aprés I'essai de frittage sous vide.

Les phases indexées, austénite, ferrite et carbures de type M23Cs, sont identiques a celles
retrouvées a la fin du cycle CIC complet (1100°C - 120 MPa et palier de 3 heures) et des essais
interrompus réalisés aux différentes températures. Cependant, pour toutes les phases
présentes, les pics sont plus fins que ceux observés pour les échantillons issus des essais CIC.
De plus, 'intensité des pics de la ferrite est beaucoup plus importante en comparaison des
échantillons élaborés par CIC, au point d’étre la phase majoritaire au détriment de I'austénite,
qui semble avoir été déstabilisée par le cycle de frittage sous vide.

La microstructure du NoremQ2 fritté sous vide sans pression appliquée est constituée
d’anciennes particules de poudres reliées entre elle par des cous. De ce fait, les régions
interparticulaires ne sont constituées que de porosité. Ceci est visible sur la Figure 5.5 qui
montre un cliché MEB en électrons rétrodiffusés, ainsi qu’une cartographie EDX du chrome
permettant de détecter les carbures présents et leur morphologie.
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20 pm

Figure 5.5 : (a) Cliché MEB en électrons rétrodiffusés du Norem02 fritté sous vide et (b) cartographie EDX du
chrome.

Tout comme pour I'échantillons issu du cycle CIC complet, il n’est plus possible de distinguer
les splats caps. En revanche, les particules satellites sont encore présentes, comme il est
possible d’observer dans la partie supérieure de la particule centrale de la Figure 5.5a. Cette
derniére est constituée de carbures globulaires riches en chrome, comme révélé par la
cartographie EDX (Figure 5.5 b). La microstructure dendritique initialement présente dans les
particules de poudre est devenue minoritaire alors qu’elle était majoritaire a la fin du cycle
CIC complet. Dans le cas de I’échantillon fritté sous vide, les carbures M23Cs interdendritiques
semblent avoir coalescé et étre devenus globulaire. Fischmeister [5] a également observé une
transformation microstructurale similaire lors de traitements thermiques compris entre
1100°C et 1300°C pendant 5 minutes sur des particules de poudre d’un acier M2/3 (1,27 % C;
3,97 % Cr; 0,29 % Ni; 5% Mo ; 6,22% W ; 2,14 % V; 0,42 % Si ; 0,31% Mn ; 0,053 % N ;
0,027 % P ; 0,011 % S). Il a mis en évidence que, lors de traitements d’austénitisation, la
poudre métallique perd peu a peu sa microstructure dendritique, avec coalescence des
carbures présents. Cet effet est d’autant plus marqué que la température de traitement est
élevée.

Par analogie, dans le cas de I’échantillon fritté sous vide, la coalescence des carbures M33Cg,
ainsi que la transformation de la microstructure dendritique, sembleraient avoir dans un
premier temps une origine thermique. La pression appliquée lors des cycles de frittage par CIC
serait apte a contrecarrer cette transformation puisque la microstructure dendritique est
conservée a cceur des échantillons (cf. § 111.2.1.1).

Un phénomeéne de coalescence des carbures de chrome provoquée par la diffusion du carbone
a été observé au sein du Norem02 a proximité de I'interface avec le 304L (cf. § IV.1.2.1). Dans
le cas de I’échantillon fritté sous vide, il est également possible de remarquer que, bien que
dans quelques zones ou de la microstructure dendritique de la poudre de départ est encore
présente (repéres 4 et 5 de la Figure 5.5 a), les carbures apparaissent sous forme de lattes,
partout ailleurs, les carbures présentent une microstructure globulaire coalescée.

Le tableau 5.2 reporte les résultats des analyses EDX effectuées dans les différentes zones
notées sur la Figure 5.5a.
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Elément (% massique)  Si Cr Mn Fe Ni Mo

Point 1 46 17,8 3,8 69 34 1,3
Point 2 45 18,1 3,2 689 36 1,7
Point 3 45 174 39 70,1 25 1,6
Point 4 3,2 239 43 623 42 21
Point 5 34 236 41 623 48 19

Norem02 (poudre) 30 24,8 4,6 Bal 35 21

Tableau 5.2 : Compositions massiques des points indiqués dans la Figure 5.5 (a) obtenues par analyse EDX.

Les points 1, 2 et 3 correspondent a des zones de la matrice entourées par des carbures
globulaires. Ces points présentent des teneurs en chrome bien inférieures a la valeur nominale
du Norem02 (17,4 — 18,1% contre 24,5% pour la poudre de Norem02) a cause de la présence
de carbures globulaires riches en chrome dans les zones avoisinantes.

Dans les zones avec une microstructure dendritique, points 4 et 5, le volume d’interaction du
faisceau d’électrons est trop important pour permettre de déduire par analyse EDX la
composition élémentaire des grains métallurgiques adjacents. Dans ces points, il est possible
de constater que les teneurs en éléments chimiques mesurées sont similaires a la composition
nominale du NoremO02. Il est cependant fortement probable que les teneurs en chrome et en
carbone présentent des variations dans les grains métallurgiques en contact avec les bras
interdendritiques formés par des carbures riches en chrome. Toutefois, I'analyse EDX ne
permet pas d’apprécier si une déplétion en chrome de la matrice a eu lieu comme pour les
zones entourées par les carbures globulaires.

Une déplétion en chrome liée a la présence de carbures globulaires a pu également étre mise
en évidence au chapitre précédent. En effet, les carbures globulaires riches en chrome
présents au sein du Norem02 a proximité de l'interface avec le conteneur provoquent une
déplétion importante en chrome dans les grains métallurgiques ferritiques adjacents. Pendant
le cycle CIC, une diffusion importante de carbone du Norem02 vers le conteneur a été révélée.
Il a été montré que cette diffusion est a l'origine de la transformation des carbures
dendritiques en globulaires au sein du Norem02 a proximité de I'interface avec le conteneur,
ainsi que des déplétions en chrome mesurées dans les grains métallurgiques au sein du
Norem02 proches de l'interface. Dans le cas de I’échantillon fritté sous vide, la poudre qui a
été pré-compactée a froid afin de réaliser I’essai n’est en contact qu’avec le support en platine.
I 'y a donc pas de flux de diffusion du carbone du Norem02 vers un autre matériau
métallique, comme dans le cas de linterface Norem02/304L pendant le cycle CIC. La
formation des carbures globulaires au sein du Norem02 pendant le frittage sous vide a donc
une origine différente de celle des carbures globulaires qui se forment au niveau de I'interface
Norem02/304L pendant le cycle CIC.

La formation de ferrite a I'interface Norem02/304L aprés cycle CIC complet a aussi pu étre
reliée a la perte en carbone par diffusion dans le conteneur. De méme, dans I’échantillon fritté
sous vide, la présence de ferrite majoritaire en fin d’essai a également une origine différente.
De plus, des carbures globulaires ont été observés dans le matériau fritté avec un cycle
complet de CIC dans les zones interparticulaires qui sont austénitiques (cf §l11.2.1.1.). Ces
carbures sont toutefois de tailles inférieures a ceux observés dans I’échantillon fritté sous vide
ou la ferrite est majoritaire.
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La localisation des différentes phases au sein du NoremO02 fritté sous vide et leurs orientations
ont été mises en évidence par EBSD (Figure 5.6).

I Austenite
[ Ferrite
Il cr23cs

Figure 5.6 : Cartographies EBSD (pas de 50nm) du Norem02 fritté sous vide : (a) cartographie des phases et
(b) cartographie d’orientations.

La présence de ferrite en tant que phase majoritaire est confirmée. L’austénite, ainsi que les
carbures interdendritiques sous formes de lattes disparaissent pour se transformer en ferrite
et en carbures globulaires, comme il a été mis en évidence a 'interface Norem02/304L aprés
le cycle CIC. A l'intérieur des zones indiquées par des cercles blancs dans la Figure 5.6, les
orientations des domaines austénitiques et ferritiques ne varient pas, indiquant que la ferrite
s’est formée a partir de I'austénite. Aucune autre relation d’orientation particuliére n’est a
noter entre les différentes phases.

Les formules de Pryce et Andrews [6] et de Schaeffler [7], déja utilisées dans le chapitre
précédent (cf §1V.1.1.1), montrent que le pouvoir gammagene du carbone est bien plus
important que le pouvoir alphagene du chrome. La formation de ferrite, malgré la diminution
du taux massique de chrome au sein des grains métallurgiques de I'échantillon frittés sans
pression, pourrait donc étre expliquée par une importante perte de carbone.

V.1.2.2. Origine de la perte de carbone

Dans le cas du frittage sous vide, la pression atmosphérique a l'intérieur du four est de 10”7
bar (donnée fournisseur), ce qui correspond a une pression partielle en oxygéne
d’environ 102 bar.

Le diagramme d’Ellingham (Figure 5.7) montre que, dans les conditions de température et de
pression de I'essai de frittage sous vide, les oxydes stables sont I'oxyde de chrome (Cr,03), de
silicium (SiO;), de manganése (MnO), de nickel (NiO), de fer (FeO et Fe304) et le monoxyde de
carbone (CO).
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Figure 5.7 : Diagramme d’Ellingham : le point rouge correspond aux conditions de température et de
pression partielle en oxygene du four de frittage sous vide ; les oxydes thermodynamiquement stables sont

entourés en bleu (les points noirs donnent les températures de fusion des différentes espéces chimiques).

Thermodynamiquement, la formation des oxydes de chrome, de manganeése et de silicium est
favorisée par rapport au monoxyde de carbone qui peut étre réduit par I'ensemble des
éléments métalliques présents. Cependant, pour des raisons cinétiques, le carbone réagit en
premier avec I'oxygene. Les phénomeénes de décarburation engendrés par la réaction entre le
carbone et 'oxygéne dans les métaux sont bien connus dans la littérature [8-10], I'oxygéne
étant d’ailleurs employé industriellement pour décarburer les aciers lors de I'étape de
fabrication [11]. Le carbone diffuse a |la surface de I’acier et réagit ensuite avec I'oxygene selon
les réactions suivantes [12] :

Cis) + Oz(g) = COzy) (1)
205 + Oz(9) = 2C0(g) (2)
Cis) T H20(g) = CO(gy + Hy(y) (3)

La réaction (3) n’est possible qu’en présence d’eau, éliminée en théorie lors de la mise sous
vide de la poudre avant le cycle de frittage. Cependant, I'élimination compléte de I'eau ne
peut pas étre confirmée.

Dans les conditions de frittage sous vide, le diagramme d’Ellingham montre que la réaction (2)
est thermodynamiquement favorable par rapport a la réaction (1) pour des températures
supérieures a 700°C. Pour des raisons cinétiques liées a la diffusion du carbone, nous
considérons que la réaction (2) est prépondérante concernant la consommation du carbone.
Le monoxyde de carbone formé quitte la surface d’une particule de poudre, engendrant une
perte en carbone de celle-ci. La vitesse de décarburation est liée a la vitesse de la réaction (2)
[8]. De plus, d’un point de vue thermodynamique, le carbone peut réagir avec certains oxydes
présents a la surface des particules de poudre, notamment avec les oxydes de fer, accélérant
ainsi le phénomeéne de décarburation [10] :
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FexOy(S) + }/C(S) = XFe(S) + yCO(g) (5)

Il estimportant de noter que la trés grande majorité des études sur la décarburation des aciers
a été réalisée sur des échantillons massifs, avec un rapport surface / volume faible comparé a
une poudre. Dans le cas du frittage, la formation des cous pendant |'étape initiale ne diminue
gue trés peu la surface spécifique de la poudre ; il est donc possible de considérer que la
totalité des grains de poudre est exposée a I'environnement de frittage sur I'ensemble de sa
surface. De plus, la profondeur du « réservoir » de carbone constitué par les particules de
poudre, ainsi que la distance de diffusion que le carbone doit parcourir pour atteindre la
surface ne mesurent que quelques dizaines de micrometres. Cette distance peut étre trés
facilement parcourue durant la montée en température du cycle de frittage.

Le chapitre précédent a mis en évidence les conséquences d’une perte de carbone sur la
stabilité des phases présentes dans le Norem02, avec notamment une déstabilisation de
I'austénite et des carbures interdendritiques au profit de la ferrite et des carbures globulaires.
Les mémes phénomenes sont observables dans le cas du frittage du Norem02 sous vide. De
plus, le coefficient de diffusion du carbone dans la ferrite étant plus élevée que dans
I'austénite [13], la formation de ferrite aura tendance a amplifier le processus de
décarburation en accélérant I'approvisionnement en carbone de la surface des particules.
Par ailleurs, différents auteurs ont observé des phénomeénes de décarburation sur des aciers
contenant des teneurs en carbone inférieures au Norem02 pour des températures et des
durées de maintien similaires aux cycles de frittage (CIC et sous vide) appliqués. Dans le cas
d’un acier 304L massif contenant initialement 200 ppm de carbone (= 0,02 % massique),
Armand et Lapujoulade [8] ont observé une diminution d’environ 50 ppm (soit 25 % de la
valeur de départ) aprés un traitement a 1100°C pendant 4h avec une pression partielle en
oxygene de 107 bar (soit une pression similaire a I’environnement du four lors du frittage sous
vide). Cette étude met en évidence l'effet de la pression partielle en oxygéne sur la
décarburation d’un acier contenant une faible concentration en carbone.

Cependant, les caractérisations réalisées sur les échantillons issus des essais de frittage CIC
interrompus ou avec palier, nont révélé que peu, voire pas du tout de ferrite. Si la ferrite
observée dans le cas des essais interrompus (notamment a 900°C) a également pour origine
la décarburation des particules de poudres, un autre phénomene probablement lié a la
densification du matériau doit étre responsable de la disparition de la ferrite lors du frittage
CIC pour des températures supérieures a 900°C.

V.2. Caractérisations des échantillons issus des essais interrompus

V.2.1. Essai interrompu a 800°C

V.2.1.1. Microstructure et phases présentes

Comme montré par le diffractogramme des rayons X Figure 5.8, I'échantillon issu de I'essai
interrompu a 800°C contient de |'austénite en tant que phase majoritaire, de la ferrite et des
carbures de type M23Cs. Des pics correspondants a une phase intermétallique cubique
primitive de type FeMo ont également été détectés.
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Figure 5.8 : Diffractogramme des rayons X de I’échantillon issu de I’essai interrompu a 800°C.

Comme déja évoqué, a 800°C, la densité relative de I’échantillon est de 0,77 ; la densification
n’a donc pas dépassé le stade initial du frittage. Il faut noter également qu’en fin de cycle et
aprés préparation métallographique, un léger écoulement de poudre a pu étre constaté,
indiquant un manque de cohésion entre les particules frittées. Ce manque de cohésion entre
les particules ainsi que la porosité présente ont empéché I'obtention de cartographies EBSD
convenables pour cet échantillon.

La Figure 5.9 permet d’observer |'état microstructurale de I’échantillon a la fin de I'essai
interrompu a 800°C.

Figure 5.9 : Micrographie MEB en électrons rétrodiffusés de I'échantillon issu du cycle interrompu a 800°C.

La micrographie permet d’observer que la densification a été arrétée lors du stade initial du
frittage, ce qui est cohérent avec la valeur de densité mesurée. Les cous sont en cours de
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formation a la température de I'essai et les particules ne sont pas encore toutes reliées entre
elles, ce qui explique I'écoulement de la poudre observé lors de la préparation
métallographique.

Les splat-caps et les particules satellites initialement présents dans la poudre sont toujours
discernable a 800°C, comme il est possible de I'observer Figure 5.10.

Figure 5.10 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés d’une particule dendritique entourée par un « splat cap »
et présentant un satellite.

On observe en outre un début de la cristallisation du splat-cap sur I'image 5.10: la
cristallisation débute a l'interface avec la particule et se poursuit vers I'extérieur. Ce
phénoméne de cristallisation a également été observé par Fischmeister [5] sur une poudre
d’un acier M3/2 atomisé par voie humide. L’auteur a montré que les différents traitements
thermiques appliqués sur la poudre (T > 1100°C) ont permis la cristallisation des phases
amorphes comme les splat-caps.

V.2.1.2. Analyses élémentaires

La Figure 5.11 présente une micrographie en électrons rétrodiffusés montrant les
microstructures présentes au sein des particules de poudre de I"échantillon issu de I'essai
interrompu a 800°C. Il est possible de discerner deux microstructures distinctes: une
microstructure dendritique similaire a celle de la poudre initiale et un deuxiéme type de
microstructure provenant probablement de la transformation de la microstructure cellulaire
de la poudre de départ. Dans la suite du chapitre, afin de simplifier, cette microstructure sera
qualifiée en tant que cellulaire.
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Figure 5.11 : (a) Micrographie MEB en électrons rétrodiffusés de deux particules de poudre de I’échantillon
issu de I'essais interrompu a 800°C et cartographie EDX (b) du chrome et (c) du molybdéne.

Le Tableau 5.2 donne la composition chimique (en pourcentage massique) des deux particules
de poudre de la Figure 5.11 et par conséquent la composition des deux différentes
microstructures. L'analyse EDX a été réalisée sur 'ensemble de chaque particule.

Elément

(% massique) > ¢ Mn Fe Ni Mo

Dendritique 3,4 254 43 61,2 33 25
Cellulaire 34 253 41 615 34 24

Norem02
(poudre)

Tableau 5.2 : Composition massique des microstructures de I’échantillon issu de I'essai interrompu a 800°C.

30 248 46 Bal 35 21

Aucune différence significative de composition élémentaire n’apparait entre les deux
microstructures dont la composition est proche de celle mesurée pour la poudre initiale. La
différence microstructurale n’est donc pas reliée a une différence de composition chimique
entre les particules de poudres mais plus probablement a une différence microstructurale déja
présente dans la poudre initiale, comme supposé précédemment. Par ailleurs, les
cartographies EDX (celle du chrome notamment) montrent une plus grande aptitude de la
microstructure cellulaire a la ségrégation des éléments, reliée a la formation de précipités qui
sont @ minima riches en chrome et molybdéne.

La Figure 5.12 montre une micrographie de deux particules de poudre en contact, l'une
présentant une microstructure cellulaire, I'autre dendritique. La particule avec microstructure
dendritique est entourée par un splat-cap amorphe. Le grossissement choisi permet de
discerner les dendrites et les zones interdendritiques.
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Figure 5.12 : Micrographie MEB en électrons rétrodiffusés de deux particules de poudre en contact au sein
de I’échantillon issu de I'essai interrompu a 800°C.

La présence de porosité dans la zone de contact entre les deux particules, plus précisément
entre le splat-cap et la particule avec une microstructure cellulaire, peut étre notée. Ces pores
sont présents dans toutes les zones de contact entre les particules contenues au sein de
I’échantillon. La zone de contact est donc discontinue créant ainsi un lien fragile entre celles-
ci. Par ailleurs, il n’est plus possible de discerner les grains métallurgiques dans la particule de
poudre avec une microstructure cellulaire. A 'opposé, les particules de poudre avec une
microstructure initialement dendritique conservent cette microstructure qui est encore
présente a la fin d’'un cycle complet de CIC.

Le Tableau 5.3 donne les compositions élémentaires des différents points indiqués dans la
Figure 5.12. Ces points d’analyse sont tous localisés au sein de I’ancien splat-cap.

% E:a":;::e) Cr Mn Fe Ni Mo
Point 1 48 321 35 428 83 84
Point 2 45 271 37 515 78 54
Point 3 28 352 42 472 49 56

Norem02 ., 18 46 Bal 3,5 2,1
(poudre)

Tableau 5.3 : Compositions élémentaires des points indiqués sur la Figure 5.12

Avant frittage, les splat-caps possédaient une composition chimique tres homogene et étaient
sursaturés en éléments d’alliage (cf. §. l1l.1.3). Comme l'illustre le tableau ci-dessus, a l'issue
de l'essai interrompus a 800°C, des hétérogénéités dans la répartition des éléments sont
apparues au sein du splat-cap. Ceci peut étre expliqué par sa cristallisation en cours qui
engendre la formation de précipités, en accord avec le diffractogramme des rayons X, ou la
présence de pics de diffraction correspondants a une phase intermétallique cubique primitive
a été mise en évidence. Les hétérogénéités chimiques au sein du splat-cap concernent en
particulier les teneurs en molybdéne, nickel et chrome qui sont plus élevées par rapport a la
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composition de la poudre de départ. De plus, si on compare avec les teneurs mesurées dans
la poudre, les points 1 et 2 présentent une concentration en manganese légerement inférieure
et en silicium supérieure.

Les compositions élémentaires varient sensiblement entre chaque point au sein d’'un méme
splat-cap. Ceci indique que, comme mis en évidence pour les zones avec une microstructure
cellulaire, les splat-caps possedent également une bonne aptitude a la ségrégation des
éléments d’alliage. Au sein d’un méme splat-cap, la nature des précipités formés differe d’'un
point a I'autre, ce qui rend difficile leur identification. En effet, a 800°C, nous pourrions étre
en présence de précipités dont la stoechiométrie n’est pas définie car ils ne sont pas encore
complétement formés. lls sont de faible taille et peuvent étre des composés intermédiaires,
voire précurseurs a la formation d’autres phases.

V.2.1.3. Comportement mécanique des microstructures

L'observation de I'image 5.12, permet de constater que le comportement mécanique des
splat-caps et de la microstructure cellulaire différent de celui de la microstructure dendritique.
En effet, le splat-cap au centre de I'image se déforme par compression entre les deux
particules de poudre. La microstructure dendritique ne semble pas se déformer sous I'effet
de la contrainte de contact, contrairement a la microstructure cellulaire qui se déforme au
contact de la microstructure dendritique mais pas des splat-caps.

La mesure de dureté entre ces différentes microstructures n’a pas été possible en raison des
limites des capacités optiques de I'appareillage de dureté disponible. La Figure 5.13 montre
un cliché MEB en électrons rétrodiffusées de l'interface Norem02/304L aprés I'essais
interrompu a 800°C.

30 um

Figure 5.13 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés de I'interface Norem02 / 304L aprés I'essai interrompu a
800°C.

Il est possible de remarquer qu’il n’y pas de différence dans I’'avancement de la densification
entre le coeur de I'échantillon et I'interface avec le conteneur. Le déchaussement d’une
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particule de poudre est visible entre deux particules a microstructure cellulaire, traduisant un
manque de cohésion.

Les particules avec microstructure dendritique indentent et déforment le conteneur en 304L,
tandis que les particules avec une microstructure cellulaire sont a l'inverse déformées au
contact du 304L. Ces différents comportements mettent en évidence I'écart de dureté entre
les microstructure cellulaires et dendritiques et montrent que les splat-caps et les particules
avec une microstructure cellulaire sont plus aptes a se déformer que les particules avec une

microstructure dendritique. On sait que le Norem02 posséde une dureté d’environ 470 HV
(cf. &.111.2.2.1) et que la dureté du 304L est comprise entre 160 et 200 HV. Les particules avec
une microstructure dendritique indentent le conteneur. Leur dureté semble donc
correspondre a la valeur mesurée pour le Norem02. Cependant, le fait que la microstructure
cellulaire se déforme au contact du conteneur indique que sa dureté est inférieure a celle du
304L. Donc I'écart de dureté entre la microstructure dendritique et cellulaire est au minimum
de 270 HV. Cette plus grande capacité a se déformer que possédent la microstructure
cellulaire ainsi que les splat-caps peut s’avérer bénéfique pour la densification du matériau
pour deux raisons :

- La déformation de ces microstructures favorise une augmentation de la coordination,
c’est-a-dire du nombre de contacts ainsi que de la surface de contact entre les
particules de poudre. L'augmentation de la surface de contact diminue la contrainte
appliquée sur les particules, ce qui peut s’avérer négatif, mais facilite d’un autre coté
les phénomenes de diffusion [14] qui semblent dominants a cette étape du frittage.

- Lefluage (déformation différée sous I'effet de la contrainte) de ces régions s’en trouve
facilité. Pour rappel (cf. §1.4.6.3), le fluage d’'un matériau suit une loi puissance de type

[2]:

n
&= é(2) (6)
Avec & la vitesse de déformation en régime permanent (étape secondaire du fluage) ;
£, la vitesse de déformation de référence du matériau (&, et €, en s?) ; o la contrainte
appliquée (en MPa) ; oo la limite d’élasticité du matériau (en MPa) et n l'indice de
sensibilité a la contrainte du matériau [15]. Un matériau avec une plus grande capacité
a se déformer induit une plus faible valeur de la limite d’élasticité et donc une plus
grande vitesse de déformation lorsque le fluage apparait avec I'augmentation de la
pression appliquée.

V.2.2. Essai interrompu a 900°C

V.2.2.1. Microstructure et phases présentes

Comme montré par le diffractogramme des rayons X apres I'essai interrompu a 900°C (Figure
5.14), l'intensité des pics de la ferrite et des carbures augmente par rapport a I’échantillon
issu de I'essais interrompu a 800°C. La phase intermétallique cubique primitive de type Fe-Mo
n’est plus présente ; une revanche un pic correspondant a une phase cubique centrée de type
Cr-Mo a été détecté.
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Figure 5.14 : Diffractogramme des rayons X de I'échantillon aprés essai interrompu a 900°C.

A 900°C, la densité relative mesurée par pesée d’Archiméde (0,75) est identique a celle
mesurée a 800°C (0,77). Il a été mentionné que I'absence de variation significative de la
densité pourrait étre liée aux mécanismes de diffusion volumique qui semblent étre
prépondérants a cette étape du frittage par CIC. Ceci s’"accompagne d’un léger développement
des cous, comme le montre la Figure 5.15 ci-dessous.

Figure 5.15 : Micrographie MEB en électrons rétrodiffusés de I'échantillon aprés essai interrompu a 900°C.

La prédominance des phénomeénes de diffusion surfacique permettant la formation des cous
se traduit par I'absence de retrait (rapprochement entre les centres des particules en contact),
ce qui semble étre le cas ici. Cependant, ce point est difficilement vérifiable car la préparation
des échantillons ne permet pas de remonter au diameétre réel des particules.

Le développement des cous permet d’augmenter le nombre de liaisons et donc la
coordination entre les particules. Les pores sont connectés entre eux, ce qui indique que le
frittage est toujours au stade initial et n’a pas beaucoup évolué par rapport a I'essai
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interrompu a 800°C. Toutefois, apres I'essai interrompu a 900°C, aucun écoulement de la
poudre n’a été observé lors de la préparation métallographique des échantillons, confirmant
le gain en cohésion entre particules. Par ailleurs, les splat-caps qui sont toujours présents a
900°C semblent jouer un role important dans la cohésion des particules en augmentant le
nombre de liaisons entre elles, grace a leur aptitude a se déformer.

V.2.2.2. Analyses élémentaires

La Figure 5.16 montre une micrographie MEB en électrons rétrodiffusés de deux particules de

poudre apres l'essai interrompu a 900°C; une particule présente une microstructure
dendritique et I'autre une microstructure cellulaire.

Figure 5.16 : (a) Micrographie MEB en électrons rétrodiffusés aprés I’essais a 900°C de deux particules de
poudre, I'une avec une microstructure dendritique et I'autre avec une microstructure majoritairement
cellulaire et cartographies EDX (b) du chrome et (c) du molybdéne en correspondance de zone

Le tableau 5.4 donne les compositions élémentaires, en pourcentage massique, des deux
particules de poudre.

Elément
(% massique)
Cellulaire 3,7 246 41 619 3,5 2,2
Dendritique 34 252 41 614 35 2,5
Norem02
(poudre)

Tableau 5.4 : Composition chimique en pourcentage massique mesurée par EDX des deux microstructures
présentes dans les particules de poudre.

Cr Mn Fe Ni Mo

30 248 46 Bal 35 21

Comme apreés I'essai interrompu a 800°C, a 900°C également les compositions chimiques des
deux particules sont similaires, malgré les différences microstructurales et proche de la
composition élémentaire initialement mesurée pour la poudre de Norem02. Les cartographies
EDX montrent la présence d’une ségrégation importante au sein de la microstructure
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cellulaire, tout comme pour I'échantillon apres I'essai interrompu a 800°C. Par ailleurs, les
zones de ségrégation en chrome et molybdéene correspondent, ce qui indique la présence de
précipités riches en ce deux éléments.

A titre de comparaison, les cartographies EDX du chrome apreés essais interrompus a 800°C et
900 °C sont données Figure 5.17 ci-dessous. Il est possible d’observer qu’a 900°C, au sein de
la microstructure cellulaire, les précipités ont coalescé et les hétérogénéités chimiques sont
devenues plus importantes.

Figure 5.17 : Cartographies EDX du chrome (a) a 800°C et (b) a 900°C.

La coalescence des précipités, provoquée par la montée en température entre 800 et 900°C,
engendre a son tour une déplétion en éléments d’alliage de la matrice voisine.

V.2.2.2.1. Composition chimique de la microstructure dendritique

Les différences microstructurales engendrent des différences de composition chimique a une
échelle plus locale, comme ont attesté les cartographies EDX. Déja a 800°C il a été possible
d’observer que les particules avec une microstructure cellulaire sont plus susceptibles a
former des précipités. Cela est confirmé a 900°C, comme le montre le précédent comparatif
entre les cartographies EDX du chrome. La Figure 5.17 montre un grossissement du centre de
la particule dendritique permettant de mesurer la composition chimique a I'échelle des
dendrites dans la particule par analyses EDX.
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Figure 5.18 : Micrographie MEB en électrons rétrodiffusés du centre de la particule dendritique visible sur la
Figure 5.16.

Le tableau 5.5 reporte la composition massique mesurée par EDX des différents points
indiqués dans la Figure 5.18 au sein de la microstructure dendritique. Cependant, les
compositions mesurées pour chaque point sont affectées par une marge d’incertitude a cause
du volume d’interaction du faisceau EDX.

Elément
(% massique)

Point 1 46 235 39 569 48 64

Point 2 31 281 43 585 32 29

Point 3 3,7 20,7 43 660 39 14

Point 4 26 351 46 504 26 4,7
Norem02

(poudre)
Tableau 5.5 : Composition chimique en % massique

Cr Mn Fe Ni Mo

30 248 4,6 Bal 35 21

Les points 1, 2 et 4 sont situés dans des joints interdendritiques, tandis que le point 3 est
localisé sur une dendrite. Par rapport a la composition de la poudre de départ, le point 1
présente des teneurs en molybdéne et silicium plus importantes et le point 2 a une teneur en
chrome légérement plus élevée. Pour le point 4, le chrome et le molybdéne dépassent les
valeurs mesurées dans la poudre initiale, mais les taux de silicium et de nickel sont inférieurs.
Ces hétérogénéités de composition chimique dendritiques suggérent un début de formation
de précipités, autre que des carbures de type My3Cs. Ces précipités, qui pourraient
correspondre a la phase cubique centrée de type Cr-Mo identifiée par DRX, ne sont pas
suffisamment développés pour étre précisément identifiés.

Le point 3, ne présente une faible teneur en molybdene. De plus, la teneur en chrome est
inférieure de 4 % massique a la teneur mesurée dans la poudre de départ. Cette déplétion
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coincide avec la formation de nouvelles phases riches en chrome dans les joints
interdendritiques (cf. §1.2.3).

V.2.2.2.2. Composition chimique de la microstructure cellulaire

La Figure 5.19 montre une image d’une particule de poudre avec une microstructure cellulaire.

em T TN & K3, -‘ 1
Figure 5.19 : Micrographie MEB en électrons rétrodiffusés d’une particule de poudre avec une
microstructure cellulaire apreés essai interrompu a 900°C.

Une présence importante de précipités plus facilement visibles par rapport a I’échantillon
fritté a 800°C peut étre observée. Les compositions chimiques mesurées par EDX des
différents points indiqués dans I'image 5.19 sont reportées dans le tableau 5.6. Comme
évoqué précédemment, le volume d’interaction du faisceau EDX est a I'origine d’incertitudes
dans les compositions mesurées pour chaque point.

Elément .
. Cr Mn Fe Ni Mo
(% massique)
Point 1 73 27,8 2,2 26,1 12,6 24,0
Point 2 1,2 504 39 378 14 5,3

Point 3 46 241 3,4 648 2,7 1,5

Point 4 43 171 33 723 26 1,5

Point 5 43 190 3,5 695 25 1,2
Norem02

(poudre)
Tableau 5.6 : Compositions chimique mesurées par EDX des points de la Figure 5.18.

30 248 46 Bal 35 21

Les points 1 et 2 correspondent a des précipités et les points 3, 4 et 5 sont situés dans la
matrice métallique.
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Par rapport a la poudre de départ, le point 1 présente des teneurs fortement accrues en nickel,
molybdéne et silicium ; le chrome dépasse également la teneur mesurée dans la poudre de
départ, alors que les taux de manganeése et fer sont plus faibles. Une fois de plus, il s’agit d’'un
précipité dont la nature ne peut pas étre clairement identifiée.

Concernant le point 2, les teneurs mesurées en Cr, Mo et Mn correspondent a celles d’un
carbure de type M23Cs, identifié par DRX. Ce carbure présente une morphologie inhabituelle
par rapport a ce qui a pu étre observé a l'issue du cycle de CIC complet.

Les points 3, 4 et 5 qui sont localisés dans la matrice métallique ont une faible teneur en
molybdéne. De plus, ces points possedent une teneur en nickel plus faible que celle mesurée
dans la poudre avant frittage. Le taux de chrome dans les points 4 et 5 est également plus
faible et pourrait s’expliquer par la présence de précipités a proximité. L'écart entre le
pourcentage massique de chrome contenu dans la matrice métallique et la poudre initiale est
plus important pour la microstructure cellulaire (entre 7 et 9 %) que pour la microstructure
dendritique ou un écart d’environ 4 % a été relevé. La faible teneur en nickel et le taux de
silicium élevé mesurés pour les points 3 a 5 pourraient étre expliqués par la présence de ferrite
dans la matrice métallique, comme révélé par I'analyse DRX. En effet, il a été mis en évidence
dans le chapitre précédent que la ferrite présente une faible teneur en nickel (gammagéne)
un taux de silicium (alphagene) élevé.

V.2.2.3. Relations d’orientation entre les phases

Afin de déterminer la localisation des phases dans les particules de poudre, ainsi que leurs
orientations, des cartographies EBSD ont été enregistrées. Seulement les phase majoritaires
(austénite, ferrite et carbures de type M23C¢) identifiées par analyse DRX ont été détectées et
localisées. La Figure 5.20 montre les cartographies EBSD des phases et d’orientations de
I’échantillon apres I’essai interrompu a 900°C.

B ~ustenite
¢t [ Ferrite
o [ | cr3ce —
Figure 5.20 : Cartographies EBSD (pas de 100 nm) de I’échantillon apres I'essai interrompu a 900°C : (a) phases
et (b) orientations.
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Il est possible d’observer que les zones ferritiques (en vert dans la Figure 5.20 a) présentent
une microstructure beaucoup plus fine et un nombre plus important de domaines
d’orientation par rapport aux zones austénitiques. De plus, les zones avec une microstructure
dendritique sont constituées majoritairement d’austénite, tandis que les splat-caps en cours
de cristallisation sont constituées majoritairement de ferrite.

Sur la figure 5.21a montrant deux particules en contact, la ferrite est localisée essentiellement
dans les cous en cours de formation ainsi que dans les joints de grains interdendritiques
proches de ces cous.

Bl ~ustenite
| [ Ferrite

o g Sl [ | cr23cs . o, W T o

Figure 5.21 : Cartographies EBSD (pas de 50nm) de deux particules de poudre en contact au sein de
I’échantillon apres essai interrompu a 900°C : (a) phases et (b) orientations.

Les plus fortes désorientations apparaissent dans les zones ferritiques (Figure 5.21 b). La taille
des grains ferritiques allant de quelques centaines de nanométres a quelques micromeétres
semble montrer que la transformation ferritique n’a débuté que peu de temps avant I'arrét
du frittage. A l'intérieur de chaque cercle blanc sur la Figure 5.21, on peut constater que les
orientations des domaines ferritiques sont similaires pour des grains non adjacents. Cela
indique que la ferrite s’est formée a partir de I'austénite avec la méme relation d’orientation
et que plusieurs nucléus de ferrite se forment dans les grains austénitiques.

Comme pour I'échantillon fritté sans pression, I'apparition de ferrite peut avoir été induite par
la perte de carbone sous forme de monoxyde de carbone lors de la réaction surfacique entre
le carbone et I'oxygene. Le vide présent a I'intérieur du conteneur avant I'application du cycle
CIC est un vide primaire caractérisé par une pression partielle en oxygéne supérieure a celle
présente dans le four de I’échantillon fritté sous vide. De plus, la poudre aprés I'essai a 900°C
présente encore beaucoup de porosité et donc une forte surface spécifique, ce qui est propice
a la réaction entre I'oxygéne et le carbone. Ces éléments favorisent la décarburation de la
poudre via la formation de CO (réaction 2).

Si ce mécanisme est responsable de la formation de la ferrite, cette derniére devrait se former
a la surface des particules de poudre. En revanche, la ferrite se forme majoritairement dans
les régions a microstructure cellulaire, les splats caps, les cous en formation et les joints
interdendritiques qui sont des régions ou les phénomeénes de diffusion élémentaires semblent
favorisés. Cela signifie que la diffusion du carbone a partir de ces régions vers la surface des
particules de poudre est suffisante pour maintenir la stabilité de I'austénite a proximité de la
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surface ; la ferrite apparait d’abord dans les régions ou la perte de carbone due au phénoméne
de diffusion est la plus importante.

V.2.3. Essai interrompu a 1000°C

V.2.3.1. Microstructure et phases présentes

La densité relative mesurée aprés I'essai interrompu a 1000°C est de 0,99, ce qui correspond
au stade final du frittage [1]. Le passage de I'étape initiale a I’étape finale du frittage est trés
rapide et sur un intervalle de 100 °C et de 8 MPa.

Le diffractogramme des rayons X de I’échantillon issu de I'essai interrompu a 1000°C est
reporté dans la Figure 5.22. D’un part, I'austénite redevient la phase majoritaire, d’autre part,
les pics (110) de la ferrite a 44,2° et (333) de la phase M23Cs a 44,6° apparaissent séparés et
deviennent clairement discernables. Le pic correspondant a la phase de type Cr-Mo est
toujours présent.
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Figure 5.22 : Diffractogramme des rayons X de I'échantillon aprés essai interrompu a 1000°C.

Ces modifications des rapports entre les phases détectées entre 900 et 1000°C coincide avec

le gain de densité. La Figure 5.23 illustre un cliché MEB en électrons rétrodiffusés montrant la
microstructure de I’échantillon aprés I'essai interrompu a 1000°C.
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Figure 5.23 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés de la microstructure du Norem02 apres essai interrompu
a 1000°C.

Il est possible d’observer la présence de pores isolés, signe supplémentaire que le frittage est
au stade final [1]. Le taux de porosité estimé par analyse d’image a donné une valeur de 1,8 %,
ce qui apparait plus cohérent que la valeur de 1% mesurée par poussée d’Archiméde.

Les microstructures présentes au sein de I'échantillon aprés I'essai interrompu a 1000°C
peuvent étre distinguées dans la Figure 5.24.

Figure 5.24 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés de I’échantillon aprés I'essai interrompu a 1000°C : (a)
particules de poudre encore visibles et (b) grossissement sur la microstructure dendritique d’une particule.

En observant la Figure 5.24 a, il est possible de constater que, malgré la densification, les
particules de poudre restent visibles. La Figure 5.24 b montre une particule avec une
microstructure dendritique : celle-ci ne semble pas s’étre déformée. Sachant que le processus
de frittage est au stade final, ceci signifierait que les zones au sein des particules de poudre
constituées d’une microstructure dendritique ne participeraient pas a la densification du
matériau, alors que celle-ci constitue la majorité de la poudre. Cette hypothése semble
plausible compte tenu des différences importantes de comportement mécanique des
particules de poudre en fonction de leur microstructure mises en évidence par les analyses
micrographiques des échantillons aprés les essais interrompus a 800°C et 900°C : les zones
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avec une microstructure cellulaire ainsi que les splat-caps (majoritairement ferritiques) qui
ont des vitesses de fluages plus élevées se déforment plus facilement que les particules ayant
une microstructure dendritique. Les conditions permettant le fluage de la microstructure
cellulaire et des splat-caps apparaissent donc pour des températures et des pressions
comprises entre 900°C et 1000°C et 102,2 MPA et 110,2 MPa respectivement. La densification
du matériau permet alors de réduire la surface spécifique de la poudre ; la réaction entre le
carbone et I'oxygene est réduite et la décarburation ralentie.

V.2.3.2. Analyses élémentaires

A la suite de la densification des régions interparticulaires par fluage de la microstructure
cellulaire et des splat-caps, des hétérogénéités de compositions chimiques sont susceptibles
d’apparaitre.

La Figure 5.25 montre un cliché MEB d’une région interparticulaire et les cartographies EDX
du chrome et du molybdéne enregistrées en correspondance de cette zone.

Figure 5.25 : (a) Cliché MEB en électrons rétrodiffusés d’une zone interparticulaire de I’échantillon de
Norem02 aprés essai interrompu a 1000°C ; cartographies EDX (b) du chrome et (c) du molybdéne en
correspondance de zone.

La région interparticulaire contient des macles (comme indiqué dans la zone 3), ainsi que des
carbures globulaires, comme observé pour I’échantillon ayant subi un cycle CIC complet (cf.
§111.2.1.1). Par ailleurs, I'intensité du signal du chrome et du molybdéne dans les cartographies
EDX révele que la déplétion dans les grains métallurgiques semble étre plus importante dans
les zones interparticulaires que dans les régions interdendritiques. Le tableau 5.8 ci-dessous
reporte les compositions élémentaires, en pourcentage massique, des zones 1 a 6 indiquées
dans la Figure 5.25 (a) :
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Elément

(% massique) Si C Mn Fe Ni Mo

1 45 161 3,8 72,4 22 1,0
2 36 166 4,9 69,7 35 16
3 39 160 44 698 48 1,1
4 36 208 43 661 39 1,3
5 33 233 44 643 31 16
6 39 196 42 66,7 38 17
';':;322? 30 248 46 Bal 35 21

Tableau 5.8 : Composition chimique mesurée par EDX des zones indiquées dans la Figure 5.25 (a).

Les points 1 a 3 correspondent a des grains métallurgiques d’une région interparticulaire a
proximité d’un carbure globulaire (visible sur la cartographie EDX) : les teneurs en chrome sont
entre 8 et 9 % inférieures a la valeur nominale du Norem02 ; les taux de molybdéne sont
également inferieures, mais dans une moindre mesure. Les points 4 a 6 correspondants a des
grains métallurgiques d’une région dendritique qui présentent un appauvrissement en
chrome entre 1,5 et 5 %, moins marqué que dans le cas de la région interparticulaire. Pour ces
points, les taux de molybdéne sont également inférieurs a la teneur mesurée dans la poudre
de Norem02.

La formation des carbures globulaires dans les régions interparticulaires a entrainé une
déplétion plus importante en chrome dans les zones a proximité que celle provoquée par la
formation des carbures interdendritiques (en supposant que les phases interdendritiques
soient entierement des carbures). Ceci provient d’une vitesse de croissance plus importante
des carbures globulaires qui entraine une consommation plus rapide du chrome.

La teneur amoindrie en nickel et enrichie en silicium du point 1 pourrait indiquer la présence
de ferrite dans la région interparticulaire comme observé au §1V.1.2.1.

V.2.3.3. Conséquences cristallographiques du fluage

Les analyses EBSD menées précédemment ont permis d’établir un lien entre les phases
présentes et la microstructure des particules de poudre. A 900 °C, la microstructure cellulaire
et les splats-caps sont composés essentiellement de ferrite, tandis que la microstructure
dendritique est principalement formée d’austénite avec la présence d’ilots de ferrite.

Les micrographies MEB ont montré qu’a 1000 °C, la microstructure dendritique est conservée
au sein des particules de poudre. L’hypothése la plus plausible est que les régions composées
de ferrite, c’est-a-dire la microstructure cellulaire et les splats-caps, aient flué, cette aptitude
au fluage ayant été mise en évidence lors de I'essai interrompu a 800 °C. De plus, il est connu
dans la littérature que la ferrite est moins résistante que I'austénite face au fluage [16]. Entre
les particules de poudre, une microstructure essentiellement ferritique issue de la
microstructure cellulaire est donc attendue.

Les cartographies EBSD des phases et d’orientations de I’échantillon aprés essai interrompu a
1000°C sont présentées Figure 5.26. Ces cartographies ont pour objectif principal de
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permettre de comprendre la relation reliant les phases en présence, le saut de densification
observé entre 900 et 1000 °C et les microstructures caractéristiques.

B Austenite
—

Ferrite

111

101

5]

iﬁterrompu a1000°C: (a)

phases et (b) orientations.

Les carbures M»3Ce interdendritiques et dans les zones interparticulaires n’ont pas pu étre mis
en évidence a cette échelle a cause du pas d’analyse utilisé, alors qu’ils sont localisables dans
I’échantillon grace aux cartographies EDX (notamment celle du chrome). Pour la méme raison,
la microstructure dendritique au sein des particules de poudre n’est pas visualisable dans les
cartographies EBSD présentées.

Les images montrent que les anciennes particules de poudre sont toujours visibles et que les
régions interparticulaires (zones 1 et 2) présentent une microstructure fine similaire aux zones
ferritiques et cellulaires observées a 900°C. Toutefois, ces zones interparticulaires sont
majoritairement austénitiques, contrairement a ce qui avait été observé a 900 °C pour les
régions cellulaires et les splats-caps. Le grand nombre de domaines d’orientations présenté
par les grains métallurgiques dans les zones interparticulaires est une condition favorable a la
croissance de carbures [17], expliquant ainsi I'apparition de carbures globulaires dans ces
régions mise en évidence par les caractérisations MEB (cf. Figure 5.25).

La Figure 5.27 présente un agrandissement des cartographies EBSD des phases et
d’orientations obtenues dans une région interparticulaire ol les carbures de type M»3Cs ont
également été identifiés.
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Figure 5.27 : Cartographies EBSD (pas de 50nm) dans une région interparticulaire de I’échantillon issu de
I’essai interrompu a 1000°C : (a) phases et (b) orientations.

Les carbures globulaires de la zone interparticulaire notée 1 possédent les mémes orientations
gue l'austénite dont ils sont issus. Cependant, cette constatation ne peut pas étre généralisée
a tout I'échantillon. Par exemple, dans les zones 2 comprises dans la région interparticulaire,
on remarque I'absence de relation d’orientations entre I'austénite et les carbures globulaires,
en adéquation avec les résultats du chapitre 111 (§.111.2.1.1) faisant état de la microstructure du
massif aprés le cycle complet.

Apres I'essai interrompu a 900°C, il a été montré que certains grains d’austénite étaient en
train de se transformer en ferrite, essentiellement dans la microstructure cellulaire et les
splat-caps. Cette transformation avait déterminé un changement d’orientation entre les
grains métallurgiques austénitiques et ferritiques concernés. Aprés I'essai interrompu a
1000°C, les analyses DRX ont montré que la ferrite commence a se retransformer en austénite.
Ce phénomeéne semble entrainer un nouveau changement dans I'orientation des nouveaux
grains austénitiques formés par rapport a leur orientation d’origine et une réduction de leur
taille, comme la zone 3 semble I'indiquer. On peut observer un grain austénitique dans cette
zone qui posséde la méme orientation que les grains ferritiques environnant. Il est donc
probable que ce grain austénitique ait été a I'origine un grain de ferrite qui s’est ensuite
retransformé en austénite secondaire sous l'effet d’une redistribution du carbone par
diffusion. Ces changements pourraient expliquer partiellement I'absence de relation
d’orientation entre les carbures globulaires et I'austénite secondaire provenant de la
transformation de la ferrite dans les zones interparticulaires.

Enfin, il est possible de constater que la taille des grains, ainsi que la distribution des
différentes phases (austénite, ferrite et carbures) dans la région interparticulaire sont assez
irréguliéres et aléatoires.

V.2.4. Essai interrompu a 1100°C

V.2.4.1. Microstructure et phases en présence

Comme évoqué, a 1000°C la poudre de Norem02 a atteint I'étape finale du frittage. Les
mesures par poussée d’Archiméde n’ont révélé aucune différence significative de densité du
matériau entre I'essai interrompu a 1000°C et celui a 1100°C ; la densité d’'un matériau fritté
ne varie que tres peu des le stade final du frittage atteint [18]. En paralléle, il a été mis en
évidence que cette étape s’accompagne d’une diminution du taux de ferrite.
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Le diffractogramme des rayons X de I’échantillon issu de I’essai interrompu a 1100°C (Figure
5.28) est similaire a celui de I'échantillon apres le cycle CIC complet (cf §111.2.1.1.) : 'austénite
représente la phase majoritaire, les carbures M23Cs et la ferrite sont également présents et les
pics correspondant a la phase cubique primitive de type Fe-Mo (observées a 800°C)
réapparaissent.
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Figure 5.28 : Diffractogramme des rayons X de I'échantillon aprés essai interrompu a 1100°C.

L'intensité des pics de la ferrite a diminué par rapport a I’échantillon aprés I'essai interrompu
a 1000°C. Les pics (110) de la ferrite et (333) de la phase M23Cs, compris entre 44° et 45°,
n’apparaissent plus dissociés comme pour les échantillons des essais interrompus a des
températures inférieures ou la poudre frittée sous vide. La progression du processus de
frittage pendant I'étape finale a entrainé la diminution du taux de ferrite au sein du matériau.
Apres I'essai interrompu a 1000°C, le matériau présentait des pores isolés les uns des autres,
indiquant que le stade final du frittage était commencé mais pas terminé. La microstructure
de I’échantillon issue de I'essai interrompu a 1100°C est présentée Figure 5.29.

e P KAl . $ R S
Figure 5.29 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés montrant la microstructure de I’échantillon aprés |'essai
interrompu a 1100°C.
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Des pores isolés peuvent étre observés mais ils sont beaucoup moins nombreux et plus fins
gue ceux dans I’échantillon issu de I'essai interrompu a 1000°C et sont regroupés au sein des
régions interparticulaires. La structure dendritique des anciennes particules de poudre est
également visible ; ce résultat était attendu car ce type de microstructure, retrouvée aprés un
cycle CIC complet, est déja présente aprés I'essai interrompu a 1000°C.

La Figure 5.30 présente une cartographie EDX du chrome a coeur de I’échantillon apres essai
interrompu a 1100°C, permettant de distinguer les carbures.

Figure 5.30 : Cartographie EDX du chrome du cceur de I’échantillon issu de I'essai interrompu a 1100°C.

Il est possible de constater que nous retrouvons la méme microstructure observée auparavant
dans les régions interparticulaires (entourées en blanc). Les anciennes particules de poudres
avec une microstructure dendritique sont clairement discernables des régions
interparticulaires avec des carbures globulaires. Des particules de poudre avec une
microstructure partiellement dendritique sont entourée en blanc dans I'image. Ces particules
présentent des zones ol la microstructure dendritique demeure (entourées en bleu) et qui se
déforment peu. Au contraire, la partie cellulaire s’est déformée au contact d’autres particules
ayant une microstructure dendritique. Les anciennes particules de poudres sont entierement
entourées par des carbures globulaires ; le fluage des anciens splat-scaps et des zones a
microstructure initialement cellulaire a comblé la quasi-intégralité de la porosité initiale.

V.2.4.2. Analyses élémentaires

La Figure 5.31 montre une zone de contact entre deux particules de poudre avec
microstructure dendritique, ainsi que la localisation des analyses EDX effectuées.
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Figure 5.31 : Cliché MEB en électrons rétrodiff

Un grossissement des grains dans les régions interparticulaires a eu lieu par rapport a

B

usés de deux particules avec
contact au sein de I’échantillon issu de I’essai interrompu a 1100°C.

microstructure dendritique en

N

I’échantillon apres essai interrompu a 1000°C ; ceci s’Taccompagne d’une présence de macles,
indiquant qu’une recristallisation est en cours dans ces régions. Beaucoup de pores autour des
anciennes particules sont encore présents. Leur localisation pourrait étre la conséquence du
dégazage engendré par la formation de monoxyde de carbone durant le frittage provoquant
une pression interne résiduelle qui limite leur fermeture. Leur composition chimique obtenue
par analyse EDX indique que ces pores contiennent des oxydes de manganése et de silicium.

Le tableau 5.9 ci-dessous donne les compositions élémentaires des points indiqués sur la

Figure 5.31.
Eleme.nt Si Cr Mn Fe Ni Mo
(% massique)

1 4,2 17,4 4,0 68,6 4,3 1,5
2 3,9 17,2 4,2 68,0 5,0 1,8
3 4,2 17,5 4,4 68,4 4,0 1,6
4 3,4 21,9 4,3 64,3 4,7 1,3
5 3,6 20,7 4,1 66,5 3,7 1,3
6 4,3 20,9 4,0 64,1 51 1,5

Norem(2 30 248 46 Bal 35 21

(poudre)

Tableau 5.9 : compositions chimiques en pourcentage massique mesurées par EDX des points indiqués dans la

Figure 5.31

Les points 1, 2 et 3 sont situés dans les grains métallurgiques des régions interparticulaires ;
les points 4, 5 et 6 sont localisées dans les grains des régions dendritiques. Tous les points
présentent des teneurs en Mo sensiblement inférieures a la valeur nominale du Norem02. Les
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régions interparticulaires présentent des teneurs en chrome inférieures aux régions
dendritiques. On peut noter que la différence de teneur en chrome entre les régions
interparticulaires et la valeur de la poudre initiale de Norem02 est similaire a 1000°C et a
1100°C (~10% massique) (valeurs vérifiées sur plusieurs points d’analyse). Toutefois, par
rapport a I'essai interrompu a 1000°C, on peut constater une tendance a I'augmentation de la
teneur en nickel globale, ainsi qu’une homogénéisation du taux de nickel dans la zone
interparticulaire, conséquence probable de la reformation d’austénite qui avait commencé a
étre observée a 1000°C.

V.2.4.3. Localisation des phases

La Figure 5.32 montre les cartographies EBSD des phases et d’orientations obtenues en
correspondance de zone de la Figure 5.31.

Austenite /f-."" - 1
Femite == — opm !
|:] cr23ce | o
Figure 5.32 : Cartographies EBSD (pas de 50nm) réalisées a coeur de I’échantillon issu de I'essai |nterrompu a
1100°C en correspondance de zone de la Figure 5.31: (a) phases et (b) orientations.

Les cartographies EBSD permettent de mieux discerner les carbures interdendritiques par
rapport a celles réalisées a 1000°C. Cependant, il est possible de remarquer que ces carbures
n’ont pas nécessairement la méme orientation que I'austénite dont ils sont issus, comme le
montre I'exemple de la zone 1 dans I'image 5.32 et contrairement a ce qui a été mis en
évidence aprés un cycle CIC complet (cf. §111.2.1.2). La zone 2 dans la cartographie des
orientations montre que certains grains a l'intérieur des anciennes particules de poudre
présentent des nuances de couleur au sein d’'un méme grain qui peuvent étre dus a la
présence de murs de dislocations délimitant des cellules faiblement désorientées. La
poursuite du cycle a 1100°C et 120 MPa avec un palier de trois heures permettra de finaliser
la recristallisation en cours dans les régions interparticulaires et de compléter la fermeture de
la porosité restante de taille micrométrique, comme il a été observé au chapitre Il (cf.
§l11.2.1.2).

Finalement, trés peu de ferrite a été détectée ; méme les régions ou les analyses EDX avaient
indiqué un faible taux de nickel sont austénitiques. Puisque des phénomeénes de diffusion et
d’homogénéisation des éléments sont en cours pendant cette étape du frittage, il est possible
gue le taux carbone soit en cours d’homogénéisation au sein du matériau, permettant un ré-
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enrichissement des régions ferritiques et la conséquente transformation de la ferrite en
austénite.

Il est a présent possible d’établir la séquence des phénomenes reliant la formation de la
ferrite, la densification et la reformation d’austénite :

1) Décarburation des particules provoquées par la formation de monoxyde de carbone dd a la
pression résiduelle en oxygéne dans le conteneur. Ceci entraine la formation de ferrite vers
900°C qui est la phase majoritaire dans les zones cellulaires et les splat-caps.

2) La vitesse de fluage de la ferrite étant plus élevée que celle de I'austénite, la densification
a lieu entre 900°C et 1000°C grace a la déformation des zones contenant la ferrite.

3) La densification referme les pores jusqu’au maximum imposé par leur pression interne (du
gaz reste emprisonné dans ces pores), ce qui ralentit fortement la décarburation.

4) L’augmentation de la pression dans les pores conduit a une remise en solution du carbone
et une homogénéisation du taux de carbone s’opére dans I'ensemble du matériau par
diffusion.

5) Le carbone remis en solution solide conduit a un enrichissement des zones ferritiques qui
se retransforment en austénite.

Les étapes 3 a 5 ne peuvent se produire sans |'application d’une forte pression externe et
I’échantillon fritté sous vide est majoritairement ferritique.

V.2.5. Interfaces Norem02/304L

Dans le chapitre IV, le phénomene de carburation du conteneur ainsi que des différences
microstructurales au sein du Norem02 entre le coeur et la zone a proximité de I'interface avec
le 304L ont été mis en évidence. Il est donc intéressant de caractériser les interfaces
également dans le cas des essais interrompus afin de suivre les étapes de densification de la
poudre et vérifier si le phénomene de décarburation a eu lieu.

L'image 5.33 montre des micrographies MEB de I'interface Norem02/304L pour les différents
essais interrompus ainsi que les cartographies EDX du chrome correspondantes.
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Figure 5.33 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés (gauche) et cartographies EDX du chrome (droite) de
I'interface Norem02/304L pour les échantillons issus des essais interrompus a (a-b) 900°C, (c-d) 1000°C et (e-
f) 1100°C.

A 900°C (Figure 5.33 a &b), 'avancement de la densification ne varie pas entre l'interface et
le coeur de I’échantillon. Toutefois, a 1000°C (Figure 5.33 ¢ & d) et 1100 °C (Figure 5.33 e & f),
la densification semble plus importante a l'interface ou aucun pore n’a été détecté. Il est
possible de remarquer qu’a 900°C et 1000 °C la microstructure dendritique des particules de
poudre de départ est conservée, alors qu’a 1100°C on observe la coalescence des carbures de
chrome et une disparition quasi compléte de la microstructure dendritique. Ceci signifie qu’a
cette étape du frittage, la perte de carbone dans le Norem02 a été suffisante pour provoquer
cette transformation microstructurale. Comme établi dans le chapitre précédent, une telle
transformation est liée a la perte de carbone par diffusion. En observant la cartographie EDX
du chrome, il est cependant possible de constater que certaines régions présentent toujours
une microstructure dendritique.

La Figure 5.34 montre une particule de poudre de Norem02 qui a indenté le 304L lors de I'essai
interrompu a 1100°C.
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Figure 5.34 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés d’une particule de poudre de Norem02 ayant indenté le
304L dans le cas de I’échantillon issu de I’essai interrompu a 1100°C.

La partie inférieure de la particule de Norem02 en contact avec le 304L (entourée en blanc)
présente une microstructure dendritique. La présence d’'une bande austénitique riche en
nickel au sein du Norem02 dans la zone en contact avec le 304L aprés un cycle CIC complet a
été mise en évidence au chapitre précédent (cf. §.1V.1.2.1). La zone dendritique au sein de la
particule de poudre dans la Figure 5.34 est localisée dans cette bande enrichie en nickel.
Comme évoqué auparavant, la perte en carbone, la formation de ferrite et de carbures
globulaires sont reliés. La présence de la microstructure dendritique dans une zone (I'interface
avec le conteneur) ol le Norem02 a subi la décarburation la plus importante a cause du
phénoméne de diffusion suggére que, malgré la perte en carbone, il n’y a pas eu de formation
de ferrite qui serait responsable a son tour de la perte de la microstructure dendritique.

La présence de ségrégation de chrome dans le 304L peut étre observée (cercle blanc Figure
5.33 d). Ces ségrégations peuvent étre associées a la présence de carbures de chrome dans le
conteneur pouvant étre en partie la conséquence du phénomene de carburation. Cependant,
les conteneurs n’ont pas pu étre caractérisés avant les essais ; de ce fait, la présence préalable
de précipités au sein du 304L ne peut pas étre exclue.

Un calcul basé sur l'utilisation de la seconde loi de Fick donnant une approximation basse de
la concentration de carbone qui aurait pu diffuser dans le conteneur sur les 100 premiers
micrometres (profondeur dépassant les zones d’analyse) permet de vérifier la véracité de
cette hypothése. Les équations représentant la seconde loi de Fick a une dimension et sa
solution ont été données au chapitre précédent (§1V.1.1.2) :

Afin de simplifier le calcul, la diffusion du carbone ne sera considérée qu’entre deux
températures, ce qui correspond a une durée de frittage d’environ 1000 s (la rampe de
montée en température restant de 6 °C.mint). La valeur D du coefficient de diffusion du
carbone dans le 304L utilisée sera celle correspondant a la température inferieure dans
I'intervalle considéré. De ce fait, les coefficients utilisés seront les suivants : D (800°C) =
3,98.1012 um2.st entre 800 et 900 °C ; D (900 °C) = 2,19.107'2 um2.s entre 900 et 1000 °C, et

D (1000 °C) = 1,45.10" ymZ.s2 entre 1000°C et 1100°C avec Do = 6,18 X exp (‘4;‘?0) [20]. Co =

0,03 est la teneur en carbone nominal du 304L, Cx est la concentration en carbone a une
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distance x de I'interface et Cs = 0,25 est la concentration en carbone du 304L a I'interface avec
le Norem02 a l'instant t = 0 s, extraite du chapitre IV (cf. IV.1.1.2). Bien que cette valeur ne
soit pas appropriée dans le cas des essais interrompus, elle permet de sous-estimer |'écart de
concentration entre le Norem02 et le 304L dans la loi de Fick et de minimiser la cinétique de
diffusion du carbone.

En incorporant ces valeurs a I'équation (6), nous obtenons :

Profondeur dans % massique % massique % massique

le 304L (um) C (900°C) C (1000°C) C (1100°C)
0 0.25 0.25 0.25
20 0.14 0.20 0.23
40 0.07 0.15 0.21
60 0.04 0.11 0.19
80 0.03 0.08 0.17
100 0.03 0.06 0.16

Tableau 5.10 : Estimation basse du pourcentage massique de carbone dans le 304L a une distance x de
I'interface avec le Norem02 en fonction de la température de frittage

Le tableau 5.10 montre que, malgré les nombreuses approximations effectuées afin de
minimiser la teneur en carbone diffusée, la carburation du conteneur (méme a 900°C) ne peut
pas étre considérée comme négligeable. A 900 °C, la concentration en carbone du 304L a
40 um de profondeur a partir de l'interface avec le Norem02 est deux fois plus élevée que la
valeur nominale (0,07 % contre 0,03 %, respectivement). La concentration en carbone a
100 um de profondeur est le double de la valeur nominale a 1000°C et plus de cing fois
supérieure a 1100°C. Ces valeurs indiquent, indépendamment de I'état microstructural initial
du conteneur, que la formation de carbures est favorisée par les conditions de CIC.

Weiss et al. [21] ont étudié a I'aide d’un diagramme TTT les mécanismes de formation de
différents précipités, dont des carbures de type M3Cs, durant |'exposition a haute
température d’aciers austénitiques de type 316 et 316L (proche du 304L). lls ont montré
gu’une exposition de ces aciers entre 800 et 900°C pendant 1 heure est suffisante pour
permettre |'apparition de carbures M3Cs. La dissolution des carbures nécessite des
températures supérieures a celles mentionnées par les auteurs. En conséquence, il faudra
assurer un traitement thermique supplémentaire, en plus du cycle CIC, afin de permettre une
dissolution complete des carbures pouvant se former au sein du conteneur, ainsi qu’une
vitesse de refroidissement suffisamment élevée pour limiter leur croissance. Il faut trouver un
équilibre entre le temps et la température de CIC pendant la rampe de montée et le palier de
maintien afin de permettre la dissolution compléte des précipités dans le conteneur, tout en
évitant sa carburation.
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V.3. Conclusion de ce chapitre

Dans ce chapitre les mécanismes de densification de la poudre de Norem02 ont été étudiés.
Les différents essais de frittage, sous vide et interrompus, ont permis d’évaluer I'influence de
la plupart des parameétres de frittage et leur réle dans la densification de la poudre, ainsi que
sur les changements de phases. Les phases majoritaires détectées apres les différents essais
restent les mémes que celles présentes aprés un cycle complet de CIC ; seul leurs proportions
changent en fonction du traitement thermique appliqué via les essais de frittage.

L'essai de frittage sous vide sans pression appliquée a permis de mettre en évidence des
phénoménes de décarburation liés a la grande affinité thermodynamique entre le carbone et
I’oxygeéne. La grande surface de réaction offerte par la poudre a I'environnement de frittage
avant densification accélere la cinétique des réactions de décarburation. Cette décarburation
a pour conséquence une formation importante de ferrite qui est a I'origine de la perte de la
microstructure dendritique de la poudre (ce point a pu étre observé grace a la caractérisation
de I'interface Norem02/304L a 1100°C) ainsi que de la « globularisation » des carbures.

Les essais interrompus a 800 et a 900°C, correspondant a |'étape initial du frittage, n’ont révélé
qgue peu de différences en termes d’avancement de la densification, avec un léger
développement des cous permettant de relier les particules entre elles. Toutefois, a ces
températures, de nombreux précipités peuvent se former, notamment des précipités riches
en chrome, nickel et molybdene qui n‘ont pas été retrouvés pour des températures
supérieurs. De plus, les essais a 800°C ont mis en évidence des différences dans le
comportement mécanique de la poudre en fonction de sa microstructure : la microstructure
cellulaire, ainsi que les splat-caps se déforment plus facilement que la microstructure
dendritique. L’écart de dureté entre ces deux microstructures est supérieur a 270 HV. La
présence d’austénite, de carbures M23Ce et de de ferrite a été observée a coeur des
échantillons. Les cartographies EBSD de phases ont révélé une correspondance entre la ferrite,
la microstructure cellulaire et les splats-caps. Durant la montée en température lors du cycle
de frittage CIC, ces régions sont les plus exposées a la décarburation, a cause de leur caractére
métastable et sursaturé en éléments d’alliage, dont le carbone, et donc les plus susceptibles
a la transformation de la matrice métallique en ferrite. De plus, les cartographies EBSD
d’orientation ont montré une relation d’orientation entre I'austénite et la ferrite formée,
indiquant que cette derniére se forme a partir de I'austénite a la suite de la décarburation.
Les essais interrompus a 900 et 1000 °C ont montré que le passage du stade initial au stade
final de la densification est trés rapide et se produite entre ces deux températures. L'essai a
1000°C a mis en évidence que la densification est possible grace au fluage des zones de la
poudre constituées des splat-caps et de la microstructure cellulaire. En effet, ces régions sont
majoritairement ferritique et ont par conséquent une plus grande vitesse de fluage que les
régions austénitiques. La microstructure dendritique (majoritairement austénitique) ne se
déforme que trés peu face aux différentes contraintes appliquées (contact entre les particules,
pression et température). Ceci engendre la formation d’une microstructure « mixte » : les
anciennes particules de poudres n’ayant pas flué sont constituées d’une microstructure
dendritique avec des carbures sous formes de lattes, les régions interparticulaires sont
constituées d’anciens splat-caps et de zones a microstructure cellulaire ayant une bonne
aptitude au fluage. Les grains métallurgiques de ces régions sont plus petits que les grains des
zones dendritiques, avec des carbures globulaires de dimension supérieure aux carbures des
régions dendritiques et des macles. De plus, les régions a microstructure cellulaire et avec des
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splat-caps se sont avérées étre plus propices a la formation de précipités, autres que des
carbures, pour des températures inférieures a 1100 °C.

Peu de différences microstructurales ont été observés entre 1000 et 1100°C (étape finale du
frittage dans cette étude) : seule une diminution de la porosité est a noter entre les deux
températures. Les diffractogrammes des rayons X ont révélé la présence d’austénite en tant
gue phase majoritaire, de carbures M23Cs et de ferrite. La ferrite est localisable a 1000 °C sur
la cartographie EBSD des phases ; cependant, trés peu de ferrite a pu étre identifiée par EBSD
au sein de I’échantillon issu de I’essai interrompu a 1100 °C. La diminution de la taille des pores
due a la densification du matériau et dans lesquels sont emprisonnés les gaz issus de la
décarburation, provoque une redistribution du carbone par diffusion dans I'ensemble de
I’échantillon fritté. Il en résulte une formation d’austénite « secondaire » a partir des grains
ferritiques, suite a I'enrichissement en carbone.

Il est possible de résumer les mécanismes de densification en :

- étape initiale :

1) Décarburation des particules a cause la pression résiduelle en oxygéne dans le conteneur.
Ceci entraine la formation de ferrite qui est la phase majoritaire dans les zones non
dendritiques.

2) Augmentation du taux de ferrite dans les régions non dendritiques avec la montée en
température qui entraine une augmentation de la vitesse de fluage. La densification a lieu
entre 900°C et 1000°C grace a la déformation des zones contenant la ferrite. Ceci permet
d’atteindre I'étape finale dés 1000°C.

- étape finale :

3) Fermeture des pores isolés grace a la densification, ce qui ralentit fortement la
décarburation et par conséquent la formation de ferrite a partir de l'austénite. La
microstructure globulaire interparticulaire observé sur le cycle CIC complet commence a étre
observable a 1000°C.

4) Augmentation de la pression dans les pores qui permet une remise en solution du carbone
et une homogénéisation du taux de carbone dans I’ensemble du matériau par diffusion.

5) Enrichissement des zones ferritiques qui se retransforment en austénite.

Des caractérisations ont également été menées aux interfaces Norem02/304L pour chaque
température. Une meilleure densification au niveau de l'interface est a noter a 1000 °C par
rapport a ce qui est observé a cceur du matériau. L'interface a 1100 °C (sans palier de frittage)
révele déja la présence d’une zone de transition microstructurale entre le Norem02 et le 304L.
La transformation microstructurale de dendritique a globulaire observée a I'interface apres le
cycle CIC complet débute avant la fin de la rampe de montée en température.
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Conclusions de ce manuscrit

Dans le cadre de ce travail de thése, la Compaction Isostatique a Chaud a été proposée pour
la premiere fois comme procédé alternatif au PTAW pour I'élaboration de I'alliage Norem02
utilisé comme revétement dur du siege et de I'opercule des robinets a soupapes des circuits
primaires des REP. L'idée sous-jacente était la possibilité d’améliorer les propriétés d’usage
de I'alliage, notamment ses performances tribologiques en modifiant sa microstructure.

Les caractérisations ont montré que la poudre initiale de Norem02 est constituée
majoritairement d’une microstructure dendritique austénitique contenant également une
faible proportion de ferrite et une phase métastable qui se transforme en carbures a haute
température. La poudre présente également a certains endroits une microstructure cellulaire
et des splat-caps ; ces deux microstructures sont la conséquence d’une vitesse de
refroidissement localement élevée lors de la production par atomisation.

Les conditions de frittage par CIC appliquées (1100°C et 120 MPa pendant 3 heures) ont
permis d’obtenir une matrice trés majoritairement austénitique a coeur du matériau, avec une
dispersion de carbures de type M»3Cs (M= Cr, Fe, Mo, Mn). La microstructure dendritique de
la poudre initiale est conservée en fin de cycle. Les carbures intragranulaires présents entre
les dendrites ont une morphologie en forme de fines lattes. Les particules initiales de poudres
sont discernables dans la microstructure finale. Les régions interparticulaires sont quant a
elles constituées de grains austénitiques de tailles inférieures aux grains de la microstructure
dendritique et de carbures globulaires.

Les essais mécaniques et tribologiques menés sur le matériau ainsi élaboré ont montré une
amélioration globale des propriétés testées par rapport au matériau obtenu par PTAW. Apres
essais tribologiques, I'échantillon élaboré par CIC présente des pistes d’usures moins
marquées et moins endommagées que celui obtenu par PTAW. Une amélioration a également
été constatée pour toutes les caractéristiques mécaniques (E, Rpo.2, Rm et A%), ainsi que pour
la dureté (470HV au lieu de 360HV). En revanche, la trés faible résilience du Norem02 élaboré
par CIC ne semble pas satisfaisante au regard de de la résistance aux phénomeénes d’érosion
par cavitation (ondulation et explosion de bulle de gaz dans un liquide) susceptibles d’induire
des fissures au sein du revétement, bien qu’aucun comparatif n’ait pu étre fait avec le
Norem02 élaboré par PTAW pour lequel aucune valeur de résilience n’est rapportée dans la
littérature.

Des incertitudes demeurent sur la stabilité du Norem02 élaboré par CIC au niveau de
I'interface avec le conteneur en 304L. En effet, une carburation importante du conteneur a eu
lieu sur plus d’'un millimetre de profondeur dans les conditions de frittage appliquées
(maintien a 1100°C pendant 3h). Cette carburation peut-étre a |'origine de I'apparition de
carbures de chrome qui demeurent cependant en faible quantité. Cela pourrait étre expliqué
par une température de frittage suffisante pour permettre une dissolution presque complete
des carbures et par une vitesse de refroidissement suffisamment élevée pour limiter leur
croissance.

Cette carburation du conteneur s’accompagne d’une perte de carbone au sein du Norem02
qui n’a pas pu étre quantifiée avec précision a cause de la forte densité de carbures présents.
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La décarburation engendre la formation d’une zone de transition microstructurale sur 500 um
dans le Norem02 a proximité de I'interface avec le 304L, ainsi que la formation de ferrite qui
devient localement la phase majoritaire et une disparition progressive de la microstructure
dendritique fine au profit d’'une microstructure globulaire (carbures et grains métalliques) plus
grossiere. Des essais CIC a différentes durées de palier ont montré que la profondeur de cette
zone de transition augmentait avec le temps de maintien. La présence de phases y pour des
temps de maintien plus court ont montré qu’un palier d’au moins 3h était nécessaire pour
éviter leur formation.

Des essais CIC interrompus et de frittage sous vide ont été menés afin de comprendre les
mécanismes de formation des différentes microstructures observées. Ces essais ont permis
d’observer la transition entre la microstructure initiale de la poudre et la microstructure finale
du matériau fritté.

Deux points importants peuvent étre retenus :

- Une décarburation a lieu lors de I'étape initiale du frittage, provoquée par la réaction entre
le carbone contenu dans la poudre et I'oxygéne résiduel présent dans le conteneur et n’ayant
pas été éliminé pendant I'opération de mise sous vide. Ce phénoméne a pu étre mis en
évidence par I'essai de frittage sous vide réalisé sous une pression partielle d’oxygéne de
107 Pa. Les réactions entre le carbone et 'oxygéne se déroulant a la surface, leur cinétique
est élevée dans un milieu pulvérulent a haute surface spécifique. Cette perte de carbone
entraine la formation de ferrite dans le matériau qui devient la phase majoritaire en fin d’essai
de frittage sous vide. En cours de CIC, la densification par fermeture des pores par application
de la pression stoppe dans un premier temps la décarburation puis permet une remise en
solution du carbone qui diffuse dans la matrice métallique lors de I'étape finale du frittage,
entrainant la retransformation progressive de la ferrite en austénite.

- La densification du Norem02 résulte du fluage des régions de la poudre présentant une
microstructure cellulaire et des splat-caps qui sont devenues ferritiques. La microstructure
dendritique de la poudre ne semble pas se déformer sous les contraintes appliquées lors du
cycle de frittage par CIC. L’absence des splat-caps et de la microstructure cellulaire rendrait la
densification de la poudre plus difficile et nécessiterait des températures et pressions de
frittage plus élevées. Toutefois, a cause de la vitesse de refroidissement accrue pendant
I’étape d’élaboration par atomisation, ces microstructures présentent une sursaturation en
éléments d’alliage dont le carbone et donc une plus forte aptitude a la décarburation.

La maitrise de la microstructure finale du matériau élaboré par CIC est reliée, en plus des
parameétres du cycle de frittage, a la maitrise de la microstructure initiale de la poudre. Les
conditions utilisées pour le procédé d’atomisation de la poudre semblent un point clé,
pouvant déterminer la répartition et la distribution des microstructures dendritiques et
interparticulaires au sein de I’échantillon fritté. Ceci mériterait d’étre approfondi et de faire
I'objet d’un projet d’étude a part entiere.

Perspectives
De nombreuses perspectives concernant les recherches a mener sur |'élaboration de
revétements de Norem02 par CIC découlent de ce travail. La premiére concerne I'élaboration

de modeles de simulation numérique de la densification de la poudre qui sont nécessaires

169



pour la prédiction des géométries obtenues apres CIC et pour accéder aux gradients de
température et de contraintes dans le fritté en cours de densification. Pour ces simulations, il
est nécessaire tout d’abord de disposer de la loi de fluage du matériau constituant la poudre.
La méthode généralement utilisée consiste a caractériser le matériau massif élaboré
spécifiguement par CIC. Cette méthode peut s’appliquer dans le cas de matériaux a
microstructure simple (monophasés, par exemple). Dans le cas du Norem02, outre sa
microstructure complexe, cette méthode ne pourrait simplement pas s’appliquer puisque le
matériau massif ainsi caractérisé (majoritairement austénitique) ne correspondrait en rien a
la ferrite dont la déformation est responsable de la densification.

Des études préliminaires (1100°C, 150 MPa pendant 3 heures) tendent a montrer que
I'augmentation de la pression conduirait a la formation de martensite d’écrouissage. De plus,
I’application d’une pression plus élevée amenerait également a une densification plus rapide
en accélérant le fluage et donc a une décarburation moins importante. Des caractérisations
microstructurales devront ensuite étre menées afin de permettre la localisation de la
martensite au sein de I’échantillon et d’établir un lien avec la microstructure initiale de la
poudre.

Concernant I'optimisation du cycle de frittage, la réduction de la température apparait comme
une perspective intéressante pour limiter le phénomeéne de diffusion du carbone. Cependant,
I"'utilisation d’un conteneur en 304L nécessite I'application d’une température de 1100°C afin
que les précipités pouvant se former lors du frittage puissent étre dissous. Il serait donc plus
judicieux, afin de limiter la perte de carbone du Norem02, d’'une part, d’accélérer la montée
en température pour réduire la durée globale du cycle et, d’autre part, de réduire la durée du
palier de maintien qui devrait étre juste suffisante pour permettre de refermer les dernieres
porosités.

L'augmentation du diametre des particules de la poudre initiale, afin de diminuer le rapport
surface/volume et limiter ainsi la cinétique de décarburation lors du chauffage, serait
également une piste a étudier. Toutefois, les différents éléments bibliographiques indiquent
gu’une augmentation du diametre des particules tend a provoquer une diminution de la
présence de splat-caps, ce qui limiterait potentiellement la densification de la poudre.

En ce qui concerne la production de la poudre, il serait intéressant d’étudier plus en
profondeur I'influence des parametres d’atomisation sur la microstructure. La maitrise de ces
parameétres permettrait un contréle de la répartition des différentes microstructures au sein
de la poudre atomisée. Chague microstructure (dendritique et cellulaire) devrait étre isolée
afin d’en étudier séparément les propriétés mécaniques, tribologiques et de tenue a la
corrosion. Ceci permettrait d’établir quelle serait la répartition optimale de ces
microstructures dans le matériau fritté et ainsi de développer un modéele de densification de
la poudre en fonction des conditions employées.

Une autre perspective a évoquer concerne la modification de la composition chimique de
I'alliage. Le nickel est un élément gammagéne. Réduire sa teneur, voire le supprimer, aurait
théoriquement deux effets : augmenter la teneur de ferrite pendant la phase de montée en
température, facilitant ainsi le phénoméne de fluage, et améliorer les performances
tribologiques de I'alliage. En effet, la présence de nickel est néfaste car il limite la formation
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de martensite d’écrouissage qui est une phase intéressante pour obtenir une bonne résistance
a l'usure.

Dans tous les cas, des essais tribologiques simulant les cycles d’ouverture et de fermeture des
vannes nucléaires en conditions d’utilisations devraient étre menés. Bien que les premiers
essais a température ambiante aient montré une amélioration des propriétés tribologiques
du NoremO02 élaboré par CIC par rapport au matériau obtenu par PTAW, il est, en I'état,
impossible de confirmer si ces améliorations sont valables a plus hautes températures.

D’autres importantes propriétés de durabilité, telles que la tenue a la corrosion, la résistance

aux phénomenes d’érosion par cavitation mériteraient également d’étre testées afin de
valider les premieres améliorations observées dans le cadre de cette étude.
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ANNEXES

ANNEXE 1 : Exemple de détermination de la porosité par seuillage avec le logiciel « ImageJ ».

Le seuillage consiste a isoler les pixels sombres de I'image qui illustre les pores encore présents
dans I'échantillons. L'image est dans un premier temps converti au format 8-bits, ce qui
permet de transformer toutes les couleurs en une échelle de gris comprise entre 0 (noir) et 1
(blanc).

L'isolement des pixels sombres est effectué en déterminant les seuils inférieurs et supérieurs
de I’échelle de gris, ne permettant que de retenir ces pixels sombres. Le seuil inférieur est pris
comme étant 0, tandis que le seuil supérieur est déterminé de tel sorte a ce que tous les pores
soient intégrés dans I'échelle de gris. Ce seuil est généralement déterminé par interaction
permettant la détermination manuelle du seuil. [1]

% porosité

Annexe 1.A : Exemple de détermination de la densité relative du matériau par seuillage avec le logiciel
Imagel

Les grossissements choisis permettent d’incorporer environ une cinquantaine de particule
dans chaque cliché.
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ANNEXE 2 : Diffractogramme des rayons X de la poudre apreés recuit a 1000°C pendant 10
minutes.

La poudre de Norem02 a subi un recuit a 1000°C durant 10 minutes afin d’observer la
transformation potentielle de la phase de type « MnNiSi » détectée au départ.
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Annexe 2 : Diffractogramme de DRX de la poudre aprés un recuit de 10 minutes a 1000°C

Comparativement a la poudre initiale, les pics correspondants a la phase « MnNiSi » ont
disparu au profit des carbures de chrome et de la ferrite. La phase de type « MnNiSi » s’est
probablement transformée en carbures. En revanche, puisque lI’environnement du four
contient de I'oxygene, I'apparition de ferrite peut étre reliée a une décarburation de la poudre
suite a la formation de monoxyde de carbone, selon les réactions mentionnées
précédemment (cf §.V.1.2.2).
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ANNEXE 3 : Essais de frittage interrompus a 950°C (A) et 1050°C (B).

Le diamétre moyen des anciennes particules de poudre est d’environ 40 um. Il est possible
d’observer une différence de densification de la poudre entre 950 et 1050°C, qui n’est pas
reliée de maniére directe a la position relative dans le conteneur de la zone observée. Le fluage
des régions cellulaire et des « splat-caps » se produit en différents endroits du conteneur, la
ou la limite critique de la contrainte est atteinte. Ce phénomeéne semble étre probablement
relié a la distribution initiale, non homogéne, de la poudre dans le conteneur avant frittage.

Annexe 3.B : Cliché MEB en électron rétrodiffusé de I’échantillon fritté a 1050°C

La densification a 1050°C est homogene dans I'ensemble de I’échantillon et le niveau de
compactage finale de la poudre en fin de frittage est plus proche du résultat obtenu a 1100°C
gu’a 1000°C. Ce résultat semble indiquer qu’une température de 1050°C pourrait étre
suffisante pour fritter correctement le matériau.

Concernant les transformations de phases, les diffractogrammes de rayons X (annexe 3.C)
indiquent que linversion des intensités des pics entre la ferrite et les carbures My3Ce
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commence a s’opérer a 950°C, température ou débute la densification. A 1050°C, la ferrite a
majoritairement disparu.
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Annexe 3.C : Diffractogrammes des rayons X des échantillons frittés a 950°C et 1050°C
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ANNEXE 4 : Diffractogramme des rayons X de la poudre frittée a 1100°C — 3h a 90 MPa et
150 MPa

Les effets de la pression sur la densification de la poudre ont commencé a étre étudiés durant
les travaux de thése et feront I'objet d’études plus poussées. Des premiers essais sous une
pression de 90 et 150 MPa (soit une pression de frittage de + 30 MPa par rapport au cycle de
frittage du Norem02 utilisé dans cette étude) ont été réalisés. Le palier de maintien en
température (3 heures), ainsi que la rampe de chauffage et de refroidissement sont restés
inchangés.

Annexe 4.A : Diffractogrammes des rayons X des échantillons frittés a 90 MPa (rouge) et 150 MPa (bleu).

Comparativement au frittage avec une pression de 120 MPa, dans le cas des échantillons
élaborés en appliquant une pression de 90 et 150 MPa, les pics correspondants a la ferrite
sont plus intenses. Ceci semble cohérent pour I'échantillon fritté sous 90 MPa, car la pression
appliquée correspond a la pression mesurée lors de l'essai interrompu a 800°C. La
densification apparaissant plus tardivement, la décarburation de la poudre a été importante.
Cependant, pour I’échantillon fritté sous une pression de 150 MPa, la densification devrait, en
toute logique, étre plus précoce et donc favoriser la formation de I'austénite, en limitant le
phénoméne de décarburation. Lexplication la plus plausible pour justifier la présence de pics
de ferrite serait donc, en réalité, 'apparition de martensite d’écrouissage lors du frittage sous
150 MPa. La martensite d’écrouissage est responsable de la bonne tenue a l'usure du
Norem02. Si cette phase demeure stable aux conditions d’utilisation de l'acier, il est fort
probable qu’elle puisse contribuer a améliorer significativement le comportement a I'usure
du Norem02 en conditions de service.

176



ANNEXE 5 : Fiche ICDD des phases indexées par DRX

Phases Fiche ICDD

Austénite 04-002-3696
Ferrite 00-054-0331
M23Ce 04-007-5437
CFeSi 00-043-1098
MnNiSi 03-065-3735
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Titre : Evolutions microstructurales lors de la Compression Isostatique a Chaud (CIC) d'un acier a
haute teneur en carbone et influence sur les propriétés d'usage : de la poudre au produit fritté

Mots clés: Compression Isostatique a Chaud (CIC), mécanisme de densification, Norem02,
revétement dur

Résumé :

L'alliage Norem02 (Fe - 25% Cr - 4% Ni - 4% Mn - 4% Si - 2% Mo — 1,3% C) est utilisé comme
revétements de revétement dur pour les vannes nucléaires dans les réacteurs a eau sous pression
(REP), en raison de sa bonne résistance mécanique et face a la corrosion. Cet alliage est présenté
comme étant un acier duplex inoxydable malgré sa forte teneur en carbone. Les revétements durs
de Norem02 sont généralement déposés par un procédé de soudage a I'arc transféré au plasma
(PTAW). Une microstructure grossiere et hétérogéne découle de ce procédé, présentant des
propriétés de résistance a l'usure insatisfaisantes, principalement a haute température (T >
180°C). Dans la présente étude, le Norem02 est élaboré par Compression Isostatique a Chaud
(CIC), une technique de frittage assisté par pression ol une poudre est placée dans un conteneur
en acier inoxydable plastiquement déformable dans les conditions de frittage. Ce qui aboutit a
|'élaboration de matériaux denses avec une microstructure a grain fin et des propriétés de
durabilité améliorées. La CIC peut étre utilisée comme technique alternative d’élaboration de
revétement dur si le substrat a revétir constitue une partie voire I'entiereté du conteneur.

La poudre de Norem02 a été frittée pendant 3 heures a 1100°C et 120 MPa dans un conteneur en
304L. La microstructure se compose principalement d'austénite ou sont dispersés de fin carbures
de chrome de type M23Cs (M = Cr, Mn, Mo) ainsi qu’une faible quantité de ferrite. Malgré une
densité mesurée de 100% caractéristique d’un frittage complet, la microstructure de la poudre
initiale est toujours visible aprés le procédé CIC.

Cependant, une microstructure présentant plus de défaut et des carbures globulaires s’est
formée entre les anciennes particules de poudre.

Une zone de transition a été révélée a l'intérieur du Norem02, a proximité de l'interface avec le
304L. Dans cette zone, la microstructure est formée d'une matrice duplex (austénitique /
ferritique) et principalement de carbures globulaires de type M23Cs.

Afin d'étudier les transformations de phase et les mécanismes de densification de la poudre de
Norem02, des cycles HIP interrompus a différentes températures (de 800 a 1100°C) ont été
réalisés. Les évolutions microstructurales du cceur de I'échantillon et de la zone d'interface avec
le conteneur ont été étudiées par des observations optiques, des analyses MEB et EBSD couplées
a des caractérisations par diffraction des rayons X. Un test de frittage sous vide sans aucune
pression appliquée a également été réalisé, afin de comprendre I'influence de I'application de la
pression sur les transformations de phases.

L'ensemble des résultats a permis d’améliore sensiblement la compréhension des phénomeénes
de densification ainsi que l'influence des différents parametres de frittage sur la microstructure
final du matériau fritté. Des résultats préliminaires ont été obtenus concernant les performances
tribologiques et mécaniques du matériau. Ces derniers indiquant une amélioration des
performances par rapport au procédé d’élaboration initial sur les tests effectués.
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Title : Microstructural evolutions during Hot isostatic Pressing (HIP) of a high carbon steel and
influence on the durability properties: from powder to sintered material

Keywords : Hot Isostatic Pressing (HIP), densification mechanism, Norem02, hardfacing coating

Abstract :

Fe-Cr-C alloys are frequently used as hard coating coatings for nuclear valves in pressurized water
reactors (PWRs), due to their good mechanical resistance and corrosion. The Norem02 alloy (Fe -
25% Cr - 4% Ni - 4% Mn - 4% Si - 2% Mo) is one of the most promising candidates. Hardfacing
coatings are typically deposited by a plasma transferred arc welding (PTAW) process, which
results in a coarse and heterogeneous microstructure, exhibiting unsatisfactory wear resistance
properties, mainly at high temperature. In the present study, Norem02 is developed by Hot
Isostatic Compression (CIC), a pressure assisted sintering technique where a powder is placed in
a plastically deformable container under sintering conditions. This results in the development of
dense materials with a fine-grained microstructure and improved durability properties. CIC can
be used as an alternative hard coating technique if the substrate to be coated forms part of the
container.

The Norem02 powder was sintered for 3 hours at 1100 ° C and 120 MPa in a 304L container. The
microstructure consists mainly of austenite in which chromium carbides of the M23C6 type (M =
Cr, Mn, Mo) are dispersed as well as a small amount of ferrite. Despite a measured density of
100% characteristic of complete sintering, the microstructure of the initial powder is still visible
after the CIC process. However, a more defective microstructure and globular carbides formed
between the old powder particles.

A transition zone was revealed inside the Norem02, near the interface with the 304L. In this zone,
the microstructure is formed of a duplex matrix (austenitic / ferritic) and mainly of globular
carbides of the M23C6 type.

In order to study the phase transformations and the densification mechanisms of the Norem02
powder, interrupted HIP cycles at different temperatures (from 800 to 1100 ° C) were carried out.
The microstructural evolutions of the volume and of the interface zone were studied by optical
observations, SEM and EBSD analyzes coupled with characterizations by X-ray diffraction. A
vacuum sintering test without any applied pressure was also carried out, in order to understand
the influence of the application of pressure on phase transformations.

All the results made it possible to begin understanding the phenomena of densification as well as
the influence of the various sintering parameters on the final microstructure of the material.
Preliminary results were obtained concerning the tribological and mechanical performances of
the material. These indicate an improvement in performance over the initial development
process.
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