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INTRODUCTION GENERALE 

 En redéfinissant le principe de l’élaboration traditionnelle, la fabrication additive élargit le 

champ des possibles en termes d’ingénierie et de matériaux. Au-delà de la possibilité de réaliser des 

pièces à géométrie complexe et de réduire les étapes d’assemblage, la fabrication additive génère aussi 

des microstructures particulières qui conduisent à des propriétés uniques. Cette approche novatrice de 

la fabrication offre ainsi de nouvelles perspectives quant à l’élaboration de pièces et de matériaux aux 

structures et aux performances innovantes. De plus, l’intérêt croissant des industriels pour cette 

technologie a impulsé un développement rapide, offrant désormais une diversité de procédés et un 

large éventail de matériaux utilisables. 

 Le procédé Laser Metal Deposition-powder (LMD-p) est un de procédé de fabrication additive, 

permettant la mise en œuvre de matériaux métalliques. Cette technologie est basée sur un 

approvisionnement de la poudre métallique par « projection ». De part cette approche, le procédé 

présente des spécificités qui le distingue des autres procédés de fabrication additive, avec notamment 

la possibilité d’ajouter des fonctions par l’ajout d’appendices sur des structures déjà existantes ou de 

réparer des pièces endommagées. Ces particularités viennent du fait qu’il est possible de déposer de la 

matière sur des surfaces qui ne sont pas nécessairement planes. Un autre intérêt majeur de ce procédé 

est qu’il offre la possibilité de réaliser des pièces multi-matériaux, c’est-à-dire qu’il est possible de 

changer de matériau au cours de la fabrication. C’est cette dernière spécificité qui va particulièrement 

être exploitée dans le cadre de ces travaux. En effet, grâce au procédé LMD-p, il est possible de fabriquer 

des systèmes de matériau à gradient de composition chimique. Ces nouveaux matériaux sont 

susceptibles d’être la clé de nombreux verrous technologiques car ils permettent d’adapter localement 

la composition du matériau en fonction de la sollicitation rencontrée par la pièce en conditions 

d’utilisation (contrainte mécanique, environnement corrosif, résistance à l’usure, …). Ces matériaux 

offrent également la possibilité de contrôler et d’adapter la transition entre des matériaux de nature 

différente, grâce à un gradient de composition plus ou moins progressif, permettant ainsi de limiter les 

risques potentiels d’incompatibilités physiques (différence de coefficient de dilation thermique ou de 

dureté par exemple) et/ou chimiques (phases fragilisantes par exemple). Néanmoins, l’utilisation de 

matériaux à gradient de composition donne lieu à plusieurs difficultés, notamment le fait que cette 

approche amène à travailler avec des compositions d’alliages qui n’ont jamais été utilisées dans 

l’industrie et dont la métallurgie et les propriétés ne sont pas renseignées dans la littérature. De plus, 

en raison de l’aspect multi-matériaux, des questions se posent quant aux conditions de réalisation des 

traitements thermiques ou encore quant aux méthodes de caractérisation (du comportement 

mécanique, par exemple). 

Grâce à ces matériaux innovants, le design des pièces peut être complètement repensé et le matériau 

peut être adapté « sur mesure » afin de répondre à de nombreuses problématiques ou afin d’améliorer 

des systèmes déjà existants. L’utilisation de ce type de système de matériaux à gradient de composition 
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est donc susceptible de trouver de l’intérêt auprès de nombreux secteurs industriels, notamment la 

pétrochimie, l’aéronautique ou encore les unités de valorisation énergétique de déchets. En effet, dans 

ces environnements industriels, les matériaux sont souvent exposés à des conditions sévères, comme 

des températures élevées, des atmosphères susceptibles de contenir de la vapeur d’eau ou encore 

différentes espèces corrosives (sulfures, chlorures, sels, sulfates…), qui conduisent à leur dégradation 

rapide. C’est dans ces environnements particulièrement agressifs et complexes que l’alliage 625 fait 

office de matériau de référence notamment de par son excellente résistance à la corrosion. En 

conditions industrielles, l’alliage 625 est utilisé pour la fabrication de pièces massives mais également 

comme revêtement sur des matériaux moins nobles, tels que des aciers ferritiques faiblement alliés. 

 C’est dans ce contexte que ces travaux de thèse ont été initiés par l’IRT Saint Exupéry (Toulouse), 

en collaboration avec le Laboratoire Interdisciplinaire Carnot de Bourgogne (UMR 6303 CNRS) de 

l’Université de Bourgogne. L’objectif de cette étude est d’élaborer un système de matériau à gradient 

de composition chimique devant présenter une bonne tenue à la corrosion à haute température et de 

suivre l’évolution métallurgique de ce système lors de son vieillissement à haute température. 

 Afin de répondre à cette problématique, la première étape de ce travail a été de développer un 

système multi-matériaux, grâce au procédé LMD-p, en partant d’un substrat en acier ferritique 

faiblement allié, de type ASTM A387 grade 22 classe 2, et de construire un dépôt ayant une composition 

qui évolue depuis celle de l’acier jusqu’à celle de l’alliage 625. Le développement d’une telle structure 

a été réalisé sur le site de l’IRT Saint Exupéry qui dispose d’une machine de fabrication LMD-p. Au cours 

de ces travaux, les meilleurs paramètres de fabrication en fonction de l’architecture du gradient, i.e. les 

compositions intermédiaires, ont été déterminés. L’identification des paramètres de fabrication s’est 

basée sur des caractérisations microstructurales et des mesures de composition élémentaire. 

Une fois fabriqués, le comportement des échantillons à gradient de composition a été étudié à haute 

température au sein du laboratoire ICB. L’évolution du matériau à haute température a été abordée à 

la fois d’un point de vue métallurgique, afin d’évaluer les transformations de phases et/ou de 

microstructures ayant lieu lors d’un vieillissement, mais également d’un point de vue 

d’oxydation/corrosion, avec notamment l’effet d’un dépôt de NaCl sur la tenue à haute température du 

système. Pour comprendre l’effet d’un tel dépôt, la détérioration des échantillons avec dépôt est 

comparée à celle des échantillons sans dépôt. L’étude sans dépôt permet également d’évaluer la tenue 

à l’oxydation haute température des matériaux fabriqués par procédé LMD-p qui peuvent présenter des 

différences par rapport aux matériaux issus de procédés conventionnels, notamment en raison des 

microstructures différentes. 

 Ce manuscrit se présente en cinq chapitres organisés comme suit : 

Le premier chapitre est une étude bibliographique sur les différentes thématiques de recherche 

abordées lors de ces travaux. Dans ce chapitre, une première section porte sur le procédé de fabrication 
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additive LMD-p et la notion de matériaux à gradient de fonction. Puis, sont abordés la métallurgie 

spécifique de l’alliage 625 et son comportement en oxydation à haute température en absence et en 

présence d’espèces chlorées dans l’environnement. 

Le deuxième chapitre présente la démarche adoptée en vue de la fabrication des échantillons avec une 

description de la machine utilisée et les paramètres de fabrication étudiés. Une présentation des 

différents matériaux faisant l’objet de cette étude et la méthode de préparation pour la réalisation des 

essais d’oxydation, sans et avec dépôt de NaCl, sont également détaillées dans ce chapitre, ainsi que les 

différentes techniques de caractérisation utilisées au cours de ces travaux. 

Le troisième chapitre présente la démarche expérimentale adoptée afin de déterminer les paramètres 

procédé nécessaires à l’élaboration du système de matériau à gradient de composition. Afin de 

comparer l’efficacité de l’approche à gradient par rapport à l’approche directe, un système où l’alliage 

est directement déposé sur l’acier est fabriqué en plus du système à gradient de composition. La 

fabrication des échantillons et la caractérisation des microstructures et des phases en présence dans un 

état brut de fabrication et après un traitement thermique de remise en solution, sont détaillées dans ce 

chapitre. 

Le quatrième chapitre est dédié à l’étude en conditions isothermes, à 800°C sous air de laboratoire, des 

systèmes d’approche directe et à gradient. La température de 800°C a été retenue car elle correspond 

aux applications nécessitant la combinaison de la résistance à la corrosion et de la résistance mécanique 

offertes par l’alliage 625, telle que dans l’aéronautique. Dans un premier temps l’étude porte sur 

l’évolution métallurgique des échantillons après vieillissements à cette température. L’effet de la 

structure dendritique, issue du procédé LMD-p, sur les cinétiques de précipitation et les phases en 

présence est également étudié en comparant les échantillons bruts de fabrication à des échantillons 

ayant connu un traitement thermique de remise en solution. La seconde partie de ce chapitre est 

consacrée à l’oxydation, avec une description des oxydes formés au niveau des faces à gradient de 

composition et une étude approfondie dédiée au comportement de l’alliage 625 issu du procédé 

LMD- p. Les produits de corrosion formés sont analysés afin de rendre compte de leurs morphologies 

et de leurs compositions. La cinétique d’oxydation de l’alliage 625 produit par LMD-p est également 

étudiée et comparée à celle du matériau issu de procédés conventionnels. 

Le cinquième chapitre porte sur l’étude de l’oxydation de l’alliage 625 en présence d’un dépôt couvrant 

de 3-4 mg.cm-2 de NaCl. L’effet d’un tel dépôt sur la résistance à haute température de l’alliage est 

évalué notamment à partir de la morphologie et la composition des produits de corrosion formés, mais 

également en suivant l’évolution de l’alliage 625 dans ces conditions extrêmement agressives. L’effet 

de la température d’exposition sur le comportement de l’alliage 625 en présence du dépôt solide de 

NaCl est également étudié à travers des essais réalisés à une température plus basse, de 650°C, plus 

proche des conditions d’exposition dans les unités de valorisation énergétique des déchets, un autre 

domaine d’utilisation de l’alliage 625 en tant que dépôt en surface d’un acier ferritique faiblement allié. 
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Le manuscrit s’achève avec une conclusion générale qui fait la synthèse des principaux résultats obtenus 

à l’issue de ces travaux. Des perspectives et axes de travail à envisager pour poursuivre cette étude sont 

également proposés. 
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I.1 PROCÉDÉ DE FABRICATION ADDITIVE 

I.1.1 INTRODUCTION GENERALE A LA FABRICATION ADDITIVE 

 La fabrication additive est définie selon la norme AFNOR NF E67-001 comme « l’ensemble des 

procédés permettant de fabriquer couche par couche, par ajout de matière, un objet physique à partir 

d’un objet numérique » [1]. Le terme fabrication additive (FA) regroupe une large gamme de procédés 

basés sur le même principe pouvant se résumer en deux étapes : la génération d’une couche de matière, 

soit par dépôt, soit par fusion localisée, suivie de la réalisation d’une nouvelle couche par addition de 

matière au-dessus de la couche précédente, comme illustré en Figure I-1. L’approche sur laquelle est 

basée la FA s’oppose aux techniques de mise en forme conventionnelles fondées sur l’enlèvement de 

matière. 

 

Figure I-1. Illustration du principe de la fabrication additive [1]. 

 Les procédés de fabrication additive sont classés en sept catégories et regroupés selon les 

mécanismes physiques de transformation des matériaux sur lesquels ils se basent. Une liste des 

différents procédés est donnée en Annexe 1. Parmi ces technologies, deux sont principalement utilisées 

pour la mise en forme de matériaux métalliques. Il s’agit des procédés de fusion sur lit de poudre et de 

dépôt sous énergie dirigée. 

La technologie de fusion laser sur lit de poudre consiste à venir déposer une fine couche de poudre 

métallique à l’aide d’un racleur ou d’un rouleau sur le plateau de fabrication. Une source d’énergie (laser 

ou faisceau d’électrons) est alors utilisée pour venir fusionner localement la matière de la section de la 

pièce à fabriquer. Une fois la fusion terminée, le plateau de fabrication descend d’une épaisseur de 

couche et le processus est répété jusqu’à l’obtention de la pièce. Ce procédé est principalement utilisé 

dans la fabrication de pièces de petite et moyenne taille et permet la fabrication de structures lattice 

ou de matériaux à gradient de porosité. 

Le procédé de dépôt sous énergie dirigée regroupe différentes technologies distinguées selon la source 

d’énergie thermique utilisée pour fusionner le matériau (faisceau laser ou d’électrons, arc électrique, 

plasma) et la forme sous laquelle se présente la matière première (poudre ou fil). Cette catégorie 

regroupe les technologies suivantes : Laser Metal Deposition (LMD), Laser Engineered Net Shaping 

(LENS), Construction Laser Additive Directe (CLAD®), Wire And Arc Deposition (WAAM), Electron Beam 
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Additive Manufacturing (EBAM), etc. La méthode de fabrication additive utilisée dans le cadre de ces 

travaux est le procédé Laser Metal Deposition-powder. Aussi, la section suivante est consacrée à cette 

technique de fabrication. 

I.1.2  PROCEDE LASER METAL DEPOSITION-POWDER 

 Le procédé Laser Metal Deposition-powder (LMD-p) est un procédé de fabrication basé sur 

l’interaction entre de la poudre métallique injectée par l’intermédiaire d’une buse et d’un rayonnement 

laser. La poudre métallique est injectée directement dans la zone de focalisation du laser. L’apport de 

matière se fait par le biais d’un gaz inerte, appelé gaz vecteur, qui a également pour rôle de protéger le 

bain de fusion envers l’oxydation. Le laser fusionne à la fois les particules de poudre qui passent dans le 

faisceau et une partie du substrat, donnant ainsi lieu à un bain de fusion localisé à la surface du substrat. 

Une fois solidifié, le bain forme un mono-cordon. La légère re-fusion du substrat est nécessaire car elle 

permet de lier le cordon déposé au substrat après solidification [2]. La Figure I-2 illustre le principe de 

fonctionnement du procédé LMD-p. 

 

Figure I-2. Schéma de fonctionnement du procédé Laser Metal Deposition – powder [2]. 

Le procédé LMD-p permet de fabriquer des pièces en 3D en superposant plusieurs mono-cordons 

successivement. Dans ce cas, de la même manière que le dépôt est lié au substrat par sa légère re-

fusion, les couches successives sont liées les unes aux autres par la re-fusion d’une partie de la couche 

antérieure, assurant ainsi la formation d’une zone de dilution. L’accroche entre la couche n et la couche 

n-1, lors de la fabrication, dépend de cette zone de dilution. 

Une spécificité du procédé LMD-p repose sur le fait que la buse de déposition est montée sur l’axe Z 

d’une machine à commande numérique. Les degrés de liberté ainsi admis, assurent une possibilité de 

mouvement à 4 ou 5 axes offrant de nouvelles perspectives d'applications propres au procédé telles 

que la réparation de pièces endommagées et l’ajout de fonctions sur des pièces déjà existantes. Le fait 

que la poudre soit directement injectée par l’intermédiaire de la buse permet la fabrication de pièces 

volumineuses puisque soumises uniquement à la taille de l’enceinte. Enfin, l’intérêt de ce procédé vient 
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également de la possibilité de réaliser des pièces avec différents matériaux au cours de la fabrication et 

notamment de fabriquer des matériaux à gradient de composition chimique. Le changement de 

matériaux pendant la fabrication est possible car la buse peut être alimentée par plusieurs bacs de 

poudre dont les débits sont maîtrisés, permettant ainsi de faire varier la composition du mélange de 

poudre projetée au cours du dépôt. 

I.1.3 PARAMETRES OPERATIONNELS DU PROCEDE LMD-P 

I.1.3.1 Paramètres d’entrée et paramètres de sortie 

 De nombreux paramètres procédés peuvent influencer la qualité et la géométrie du dépôt 

réalisé par LMD-p. Afin d’assurer la qualité d’un dépôt, notamment l’absence de défauts tels que des 

pores et/ou des fissures, mais également de respecter la géométrie attendue, les paramètres procédé 

doivent être optimisés. Ces paramètres dépendent de nombreux critères, notamment les matériaux mis 

en œuvre et donc, dans le cas d’un changement de substrat ou de poudre, les jeux de paramètres utilisés 

doivent être revus et ré-optimisés. Dans la Figure I-3, une liste de paramètres procédé est présentée. 

Ces paramètres sont classés suivant qu’ils soient liés à la machine, au faisceau laser ou au matériau (en 

distinguant le matériau du substrat et le matériau de dépôt). Ces paramètres seront considérés comme 

les paramètres d’entrée et ont une influence sur les caractéristiques géométriques, métallurgiques et 

les propriétés mécaniques du dépôt, appelées paramètres de sortie. 

 

Figure I-3. Paramètres d’entrée du procédé LMD-p [3,4]. 

Pour un matériau donné, certains paramètres procédé ont un effet plus important et, de par leur 

influence, sont qualifiés de paramètres du 1er
 ordre. Pour le procédé LMD-p il s’agit de : 

• la puissance du laser P (en W) ; 

• la vitesse de déplacement de la buse V (en mm/min) ; 

• le débit de poudre injectée Q (en g/min).  
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Les autres paramètres sont considérés comme des paramètres du 2nd ordre, certains sont 

intrinsèquement liés à la machine et ne peuvent donc pas être modifiés. C’est le cas du diamètre du 

faisceau laser qui peut parfois être considéré comme un paramètre du 1er
 ordre, mais qui n’est pas 

modifiable puisque lié à la buse. 

I.1.3.2 Caractéristiques morphologiques et défauts usuels du dépôt 

 Le dépôt généré par le procédé LMD-p est le résultat de la combinaison d’une multitude de 

paramètres. Afin de caractériser l’effet des paramètres procédé sur le dépôt, il est possible de réaliser 

différentes analyses sur des mono-cordons fabriqués avec différents jeux de paramètres [5]. Ce type 

d’étude se concentre surtout sur l’effet des trois paramètres du premier ordre : P, V et Q, mais l’effet 

d’autres paramètres peut également être analysé. La caractérisation des morphologies des mono-

cordons permet ensuite d’établir des cartographies procédé qui aident à sélectionner le meilleur jeu de 

paramètres pour la réalisation du dépôt en fonction de la morphologie désirée [6–12]. 

L’analyse morphologique des mono-cordons fabriqués par LMD-p est réalisée par des observations en 

coupe transverse. Lors de ces observations, les caractéristiques géométriques telles que la largeur et la 

hauteur du mono-cordon, respectivement 𝑊𝑐 et 𝐻𝑐, l’aire du mono-cordon et l’aire de la zone de 

dilution, respectivement 𝐴𝑐 et 𝐴𝑚𝑖𝑥, ainsi que l’angle de mouillage 𝛼 et la profondeur de pénétration 

𝐻𝑚𝑖𝑥 sont mesurées. Ces différentes caractéristiques morphologiques sont illustrées en Figure I-4 et 

détaillées dans le Tableau I-1. 

 

Figure I-4. Caractéristiques morphologiques d'un mono-cordon (vue en coupe transverse). 

Un des critères importants pour la réalisation de dépôt est le taux de dilution 𝐷(%), calculé grâce à 

l’équation : 

𝐷(%) =
𝐴𝑚𝑖𝑥

𝐴𝑚𝑖𝑥 + 𝐴𝑐
∗ 100 Équation I-1 

D’autres indicateurs du procédé tels que le rendement de poudre et le taux de construction peuvent 

aussi être calculés à partir des mesures des caractéristiques morphologiques. Les formules permettant 

de déterminer ces indicateurs sont données en Annexe 2.  
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Tableau I-1. Liste des caractéristiques morphologiques d’un mono-cordon, symbole associé et définition. 

Caractéristique morphologique Symbole Définition 

Largeur 𝑊𝑐 
Distance entre les extrémités latérales du 
mono-cordon 

Hauteur 𝐻𝑐 
Distance entre le substrat initial et le haut du 
mono-cordon 

Aire de cordon 𝐴𝑐 
Aire de la zone fusionnée située au-dessus du 
substrat 

Aire de dilution 𝐴𝑚𝑖𝑥 Aire de la zone de substrat fusionnée 

Zone de fusion 𝑍𝐹 = 𝐴𝑐 + 𝐴𝑚𝑖𝑥 Total des aires fusionnées 

Angle de mouillage 𝛼 
Angle entre la surface du substrat et la 
tangente au bas du mono-cordon 

Profondeur de pénétration 𝐻𝑚𝑖𝑥 
Distance entre le substrat initial et le point le 
plus bas de Amix 

I.1.3.3 Défauts et leurs origines  

 Il est important de prendre connaissances des différents types de défauts et instabilités 

couramment rencontrés au cours de la fabrication par procédé LMD-p et d’en connaitre l’origine. En 

effet, l’anticipation des défauts permet de mieux appréhender la fabrication et de mettre en place des 

solutions et des moyens visant à limiter leur apparition et éviter ainsi les conséquences négatives sur la 

fabrication comme les non conformités géométriques, le non-respect des spécifications mécaniques ou 

encore une forte porosité. 

En effet, la porosité est un type de défaut qui peut être observé dans les pièces issues du procédé 

LMD- p. Les pores peuvent se distinguer en deux catégories suivant qu’ils se trouvent entre les couches 

ou dans les couches. Lorsqu’ils sont localisés dans les couches, les pores peuvent être le résultat de gaz 

occlus, piégés lors de la fabrication ou initialement présents dans les particules de poudre [4,5,13]. Ces 

pores sont généralement de forme sphérique. 

Lorsqu’ils se trouvent au niveau de l’interface dépôt / substrat ou entre les couches, les pores sont 

généralement liés à un manque de fusion. Ces pores sont de forme allongée et résultent d’un mauvais 

choix de paramètres, notamment d’un mauvais taux de recouvrement, i.e. distance entre le centre de 

deux mono-cordons déposés côte-à-côte, et/ou d’un mauvais taux de dilution. En effet, il est nécessaire 

d’avoir un recouvrement suffisant entre les mono-cordons adjacents pour éviter la formation de pores 

entre les mono-cordons et, du fait de l’approche couche par couche du procédé LMD-p, il est également 

nécessaire d’avoir une excellente accroche entre la couche n et la couche n-1. Le paramètre permettant 

d’évaluer cette accroche est le paramètre adimensionnel appelé taux de dilution et défini par l’Équation 

I-1. Il existe un optimum du taux de dilution conduisant à une bonne continuité métallurgique qui se 

trouve en général entre 10 et 30 % [14]. Ce taux de dilution est susceptible d’évoluer selon le couple de 
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matériaux mis en œuvre. La Figure I-5 compare la morphologie, en coupe transverse, d’un mono-cordon 

présentant un taux de dilution idéal (Figure I-5a), à celles de mono-cordons montrant une absence de 

dilution (Figure I-5b) ou une forte dilution (Figure I-5c). 

 

Figure I-5. Illustration des différents cas de taux de dilution : (a) cas idéal (généralement entre 10 et 30%), (b) aucune dilution 
(D%=0) liée à un manque de fusion du substrat, (c) forte dilution conduisant à des pores (D% > 30) [14]. 

En plus des problèmes d’accroche, l’approche couche par couche est à l’origine d’une importante 

rugosité de surface. En effet, l’empilement des mono-cordons conduit à des ondulations périodiques 

de la surface dont l’amplitude peut varier entre 50 et 500 μm selon les paramètres procédés utilisés 

[15]. Ces ondulations ne sont pas les seules responsables de l’importante rugosité de surface. La 

présence de microsphères localisées à la surface de la fabrication contribue également à augmenter la 

rugosité. Ces microsphères sont des particules de poudre partiellement fusionnées ayant adhéré à la 

surface de la pièce en construction. 

La Figure I-6 illustre un autre type de défaut lié au procédé LMD-p. En effet, de par son principe de 

fonctionnement, basé sur l’interaction entre le faisceau laser et la matière fusionnée projetée, des 

instabilités au niveau des zones de focalisation de la poudre et du laser qui ne convergent pas vers le 

même point, peuvent engendrer des défauts géométriques et notamment une asymétrie du mono-

cordon et de la zone dilution (Figure I-6b). 

 

Figure I-6. Illustration d’une bonne (a) et une mauvaise (b) convergence des zones de focalisation du faisceau laser et du jet de 
poudre. 

Enfin, le procédé LMD-p induit d’importants cycles thermiques, avec des chauffages à des température 

élevées (> Tf) et des refroidissements très rapides de l’ordre de 103-105
 K/s [14]. Ces derniers conduisent 

à l’établissement de contraintes résiduelles et parfois à l’apparition de fissures et de distorsions, limitant 

les propriétés d’usage de la pièce [13].  
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Des solutions technologiques peuvent être envisagées pour limiter l’apparition de ce type de défauts 

comme le préchauffage du substrat, le recours à un traitement thermique post-fabrication ou encore 

le choix d’un couple de matériaux avec des coefficients de dilatation thermique identiques ou les plus 

proches possibles. Néanmoins, l’utilisation de paramètres opérationnels optimisés reste la meilleure 

solution et pour ce faire, il est nécessaire de comprendre leur effet sur la fabrication. 

I.1.4 INFLUENCE DES PARAMETRES OPERATIONNELS SUR LE DEPOT 

 De nombreux auteurs ont travaillé à comprendre les interactions entre les paramètres 

opérationnels et les phénomènes physiques mis en jeu dans le procédé LMD-p. Au vu du nombre 

important de paramètres régissant celui-ci, cette synthèse bibliographique est concentrée sur 

l’influence des paramètres opérationnels du 1er
 ordre (puissance laser, vitesse de balayage et débit de 

poudre injectée) sur les caractéristiques géométriques d’un mono-cordon. Les paramètres du 1er ordre 

jouent également un rôle primordial dans le taux de porosité [16–19] et sur la microstructure [17,19,20] 

du dépôt. Cependant, l’optimisation des paramètres procédé en vue d’obtenir un dépôt sans porosité 

ou avec une microstructure spécifique n’étant pas dans les objectifs de cette étude, les résultats des 

travaux traitant de ces sujets ne sont pas présentés dans ce manuscrit. 

 Dans leurs études des paramètres opérationnels du procédé LMD-p, plusieurs auteurs ont 

cherché à comprendre l’effet des paramètres procédés sur les caractéristiques géométriques (Hc, Wc 

et α), ainsi que sur les indicateurs du procédé (taux de construction BR et rendement de poudre PE) 

[6,11,16,21–24]. Une synthèse des résultats de ces études est présentée en Tableau I-2. 

Tableau I-2. Synthèse de l’influence des paramètres d’ordre 1 sur la géométrie des mono-cordons et les indicateurs procédés. 

Matériau 

dépôt / substrat 
 Hc Wc Amix α D% PE BR Référence 

Alliage 718 

P↗ → ↗  ↘  ↗ ↗ 

[16] V↗ ↘ ↘  ↘  → → 

Q↗ ↗ →  ↗  ↘ ↗ 

Alliage 718 / Acier 
doux 

P↗  ↗ ↗     

[6] V↗ ↘  ↘     

Q↗ ↗  ↘     

Alliage de Ni / Acier 
316L 

P↗ → ↗      

[24] V↗ ↘ ↘      

Q↗ ↗       

Alliage de Ni / Acier 

P↗ ↗ ↗      

[21] V↗ ↘ ↘      

Q↗ ↗ ↘      

Alliage 625 
P↗  ↗      

[22] 
Q↗ ↗ →      

Alliage 625 / Acier 
A592 

P↗ ↗ ↗  → →   

[11] V↗ ↘ ↘   ↗   

Q↗    ↗    

Alliage 625 P↗  ↗    ↗  [23] 
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 Des observations en coupe transverse de mono-cordons fabriqués avec différents jeux de 

paramètres P, V et Q, où deux paramètres restent fixes et un paramètre évolue sont présentés en Figure 

I-7, extraites des travaux de Bax et al. [6]. Ces images montrent clairement que la morphologie des 

mono-cordons varie selon les paramètres utilisés. 

 

Figure I-7. Influence des paramètres puissance, vitesse et débit de poudre sur la géométrie des mono-cordons [16]. 

L’étude bibliographique, résumée dans le Tableau I-2 montre qu’en fonction du jeu de paramètres 

utilisé, la morphologie des mono-cordons évolue de façon importante. Le débit de poudre a notamment 

une influence sur les paramètres Hc et α, la vitesse de balayage a un effet important sur Hc et Wc et 

enfin, la puissance laser a une influence sur Wc ainsi que sur les indicateurs du procédé PE et BR. Des 

divergences de conclusions quant à l’effet des paramètres peuvent observées dans le Tableau I-2. 

Néanmoins, comme discuté plus tôt, le nombre de paramètres régissant le procédé LMD-p est tel que 

des différences entre les études au niveau de ces paramètres et notamment le couple de matériaux 

peuvent expliquer les divergences rapportées. En conclusion, le choix d’un bon jeu de paramètres est 

primordial lors de l’élaboration de matériaux par procédé LMD-p. Cependant, l’effet des paramètres sur 

la morphologie des mono-cordons semble être fortement sensible à la nature des matériaux déposés. 

Il est donc difficile de trouver des lois globales permettant de prédire l’effet de chaque paramètre. Au 

vu de la possibilité de réaliser des matériaux à gradient de composition, cette sensibilité des paramètres 

procédé à la nature des matériaux se révèle aujourd’hui être un véritable verrou technique car elle 

oblige la détermination de jeux de paramètres pour chaque composition du gradient.  
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I.2 NOTION DE MATERIAU A GRADIENT DE FONCTION 

 Le principe de matériau à gradient de fonction est apparu dans les années 1980 et résulte d’une 

volonté d’avancée technologique. Ce type de matériau représente une solution potentielle pour 

répondre aux nombreuses problématiques liées aux conditions d’utilisation des matériaux. 

I.2.1 PRINCIPE DE MATERIAU A GRADIENT DE FONCTION 

 Les matériaux à gradient de fonction (MGF) peuvent être définis comme une classe de 

matériaux à hautes performances présentant une inhomogénéité à l’échelle microscopique générée par 

un gradient de composition ou de structure impliquant des propriétés spécifiques dans des directions 

préférentielles [25–30]. 

 

Figure I-8. Schémas illustrant le gradient (a) séquentiel ou (b) continu au sein d’un MGF, par rapport à (c) une approche de 
dépôt direct et illustrations de différentes variations de propriétés : (d) composition chimique, (e) taille de grain, (f) orientation 

des grains et (g) fraction volumique de phase secondaire [31]. 

Le gradient fonctionnel peut être plus ou moins progressif ; séquentiel (Figure I-8a) ou continu (Figure 

I-8b). Les hétérogénéités peuvent être de différentes natures ; il peut s’agir d’une variation de la 

composition chimique (Figure I-8d), d’une variation de la structure ou de la microstructure : taille des 

grains (Figure I-8e), orientation des grains (Figure I-8f), fraction volumique de phase secondaire (Figure 

I-8g), ou encore une évolution de la porosité, suivant les applications visées [32]. 

L’idée de coupler des matériaux afin de combiner leurs propriétés les plus intéressantes est une 

approche connue. Cependant, le fait de joindre de manière directe deux matériaux de nature différente 

peut être difficile en raison de propriétés physiques différentes conduisant à un manque de solubilité, 

une incompatibilité des structures atomiques, une trop grande différence entre les coefficients de 

dilatation thermique ou encore la formation de phases intermétalliques stables thermodynamiquement 
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[25]. Ces incompatibilités peuvent conduire à l’altération du système multi-matériaux [25,27]. Grâce à 

l’approche à gradient la transition inter-matériaux ou inter-propriétés peut être rendue plus douce [30] 

participant ainsi à limiter les variations brutales de propriétés (Figure I-8c) et donc limiter les risques 

d’incompatibilité. 

En termes de secteurs d’applications industrielles, l’éventail d’utilisation des MGF est très large : 

l’aérospatial, le médical, l’énergie, le nucléaire, l’automobile, la défense… De manière générale, les MGF 

trouvent leur application principalement lorsque les conditions de service dans lesquelles évolue une 

pièce changent en fonction de la localisation. En effet, là où la conception actuelle consiste à choisir un 

matériau unique, répondant à l’ensemble des critères établis en fonction des sollicitations, le MGF 

permet d’adapter localement le matériau par rapport à la contrainte (température, tenue à la corrosion, 

résistance mécanique…). Les MGF offrent ainsi une flexibilité en termes de design de pièce, ouvrant 

ainsi sur la réalisation de pièce multifonctions. 

De nombreux auteurs ont recensé les procédés conventionnels utilisés dans la fabrication de MGF 

[29,30,32–36]. Certains procédés sont adaptés pour la réalisation de revêtements minces déposés à la 

surface de la pièce dans le but d’améliorer les propriétés de surface (résistance à l’usure, à la 

corrosion…). Ces derniers sont généralement obtenus par dépôt en phase vapeur, projection thermique 

ou encore le cold spray [32–34]. Ces méthodes permettent d’obtenir des revêtements avec une 

épaisseur allant du micromètre au millimètre suivant les technologies, ce qui limite fortement les 

dimensions du gradient [33]. D’autres procédés peuvent être utilisés afin d’obtenir des matériaux 

massifs, le gradient peut alors concerner l’intégralité de la pièce [32–34]. Les techniques de fabrication 

utilisées pour obtenir des MGFs massifs sont également multiples et comprennent des techniques 

basées sur le frittage de poudre en utilisant la technique Spark Plasma Sintering (SPS) et des techniques 

de fonderie comme le moulage en phase liquide par force centrifuge [32–34]. La fabrication additive est 

un autre procédé permettant de fabriquer des matériaux à gradient. Le procédé Laser Metal Deposition-

powder, de par son principe de fonctionnement, est particulièrement adapté pour l’élaboration de 

matériau à gradient de composition chimique. 

I.2.2 MATERIAUX A GRADIENT DE COMPOSITION 

Trois familles se distinguent sous le terme de matériau à gradient de fonction selon la nature du 

gradient : le gradient de microstructure [32], le gradient de porosité [32,36–38] et le gradient de 

composition chimique. Dans la suite du document, seul le principe de matériau à gradient de 

composition, faisant l’objet de cette étude, est détaillé.  
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I.2.2.1 Généralités 

 Les matériaux à gradient de composition chimique présentent une variation de la composition 

chimique selon la position spatiale dans le matériau, comme illustré en Figure I-8d. Cette famille de MGF 

est généralement utilisée afin d’assembler des matériaux de nature et de propriétés différentes (CTE, 

structure cristallographique, densité, ferromagnétisme…) dont la jonction directe est rendue difficile, 

voire impossible, sans risque de fissure ou délamination. Grâce à cette approche permettant une 

transition plus douce entre des matériaux de propriétés différentes, le système multi-matériaux 

fabriqué permet ainsi de combiner les propriétés optimales de chacun des matériaux en fonction de la 

sollicitation. D’un point de vue recherche et développement, les matériaux à gradient de composition 

permettent aussi d’étudier les propriétés de plusieurs compositions dans un unique échantillon. La 

fabrication additive et notamment le procédé LMD-p de par la technologie d’apport de la poudre, se 

révèle alors être une technique de fabrication idéale pour la mise en œuvre de ces matériaux innovants. 

 Afin de déterminer l’architecture du gradient, plus ou moins progressif et les compositions 

intermédiaires qui le constituent, des diagrammes de phases peuvent être utilisés. En effet, il existe une 

infinité de chemins possible pour aller d’une composition à une autre. La Figure I-9 montre un exemple 

de différentes architectures de gradient. Le chemin linéaire (en rouge) est le chemin le plus direct pour 

aller d’une composition à une autre et est obtenu en faisant varier de façon linéaire la composition du 

mélange des deux poudres. Néanmoins, le chemin le plus direct n’est pas toujours le plus idéal, dans 

cet exemple, pour cette architecture, des phases fragiles sont susceptibles de se former et d’affecter la 

fabrication. D’autres architectures de gradient peuvent alors être envisagées, comme le chemin vert 

avec un mélange non linéaire ou le chemin bleu avec un mélange discontinu. 

 

Figure I-9. Schéma d’un diagramme de phase ternaire A-B-C et exemples d’architectures de gradient de composition 
chimique [39]. 

L’exemple choisi illustre le cas où des compositions susceptibles de faire précipiter des phases fragiles 

veulent être évitées, mais cette approche peut également être utilisée pour optimiser d’autres fonctions 

telles que les propriétés physiques ou mécaniques (température de fusion, coefficient d’expansion 

thermique…) [39–41]. Cependant, l’utilisation de calculs thermodynamiques présente certaines limites 

comme le fait qu’ils soient basés sur l’équilibre thermodynamique qui n’est pas assuré lors de la 
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fabrication par procédés laser. Ces calculs thermodynamiques sont donc une première approche quant 

à l’élaboration de matériau à gradient de composition afin de déterminer rapidement la pertinence d’un 

mélange. 

I.2.2.2 Matériaux à gradient de composition acier → alliage de Ni 

 En raison des avantages qu’elle propose, l’approche à gradient de composition a fait l’objet de 

plusieurs études, portant sur différents couples de matériau et différents designs d’architecture afin 

répondre à différentes d’applications. La revue réalisée par Ansari et al. [38] recense une grande partie 

de ces études utilisant la technologie Directed Energy Deposition pour élaborer les matériaux à gradient 

de composition. 

Hofmann et al. [39] ont utilisé l’approche à gradient de composition afin de fabriquer une soupape 

automobile (Figure I-10a,b). Les auteurs, grâce au modèle par élément finis en Figure I-10c,d, ont 

montré que l’approche à gradient de composition permet d’éviter une localisation de contraintes dans 

la pièce lors de son utilisation, comme c’est le cas avec l’approche conventionnelle, par soudure. Les 

niveaux de contraintes dans la pièce sont alors beaucoup plus bas dans l’approche à gradient que dans 

l’approche par soudure. Cette baisse de contrainte est expliquée par les auteurs grâce à la variation plus 

continue entre le coefficient d’expansion thermique de l’acier 304L et celui de l’alliage 625, 

17,3.10- 6 °C- 1 et 13.10-6 °C-1 respectivement, dans le cas de l’approche à gradient. 

 

Figure I-10. (a,b) Exemple d’application de matériau à gradient de composition pour une soupape automobile avec la tige en 
304L et la tulipe en alliage 625 et comparaison de (c) l’approche à gradient par rapport à (d) l’approche directe (soudage) à 

1 000 K grâce à un modèle par éléments finis [39]. 

Zhang et al. [27] ont comparé l’approche à gradient de composition à l’approche directe dans le cas 

d’un couple acier 316L et alliage 625. Les auteurs ont choisi une architecture de gradient relativement 

franche, avec une seule composition intermédiaire : un mélange 50% alliage 625 + 50% acier 316L (en 

% massique). A l’issue de la fabrication, les caractérisations montrent une bonne qualité du dépôt qui 

ne présente ni pores ni fissures. A l’aide de profils de dureté, les auteurs ont mis en avant l’intérêt de 

l’approche à gradient de composition. En effet, dans le cas du dépôt direct la dureté passe brutalement 
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de 170 à 220 HV, la dureté de l’acier 316L et de l’alliage 625 respectivement, alors que dans le cas du 

matériau à gradient de composition, les auteurs observent une augmentation graduelle de la dureté de 

l’acier vers l’alliage 625. Chen et al. [42] observent des profils de dureté similaires dans le cas d’une 

structure à gradient pour le même couple de matériaux (316L/alliage 625), mais avec un gradient plus 

doux, avec un pas de 10%. 

Cependant, l’utilisation des matériaux à gradient nécessite également certaines précautions et un 

gradient plus doux n’est pas toujours préconisé. En effet, comme discuté plus tôt, lors de la fabrication 

par procédé laser, les matériaux sont fusionnés et lors de la solidification, certaines phases présentant 

des propriétés indésirables sont susceptibles de se développer. Ainsi, Carroll et al. [25] ont observé la 

présence de micro-fissures au niveau de la zone de mélange 82% 304L + 18 % alliage 625 (en 

% massique) dans le cas d’un gradient de composition doux, qui consiste à incrémenter le mélange à 

chaque nouvelle couche de 4% de quantité de poudre d’alliage 625. L’origine de ces fissures est liée à 

la précipitation de phases secondaires, identifiées comme des carbures de type (Mo,Nb)C grâce à des 

analyses EDS couplées à des calculs thermodynamiques CALPHAD. Il est important de noter que des 

divergences peuvent être observées entre les prédictions thermodynamiques et les résultats 

expérimentaux, comme l’ont rapporté Lin et Yue [43]. En effet, l’état hors équilibre thermodynamique 

généré par le procédé est difficile à retranscrire au travers de calculs. Les auteurs ont ainsi identifié des 

carbures MC et M6C dans le cas d’un matériau à gradient de composition acier 316L→Rene88, alors que 

leurs calculs suggéraient la formation de carbures MC et M23C6. 

De plus, pour se révéler être réellement bénéfique, l’élaboration de matériau à gradient de composition 

nécessite un bon choix de paramètres de fabrication. En effet, Savitha et al. [28] ont utilisé le même jeu 

de paramètre pour la réalisation, par procédé Laser Engineered Net Shaping (LENS®), d’un dépôt direct 

alliage 625 sur acier 316L, que pour une structure à gradient acier 316L→alliage 625. Lors des 

caractérisations en coupe transverse, les auteurs ont observé un dépôt sans défaut dans le cas du dépôt 

direct, alors que dans le cas du matériau à gradient, de nombreux défauts ont été observés, notamment 

des pores liés à un manque de fusion et donc un jeu de paramètre non idéal en vue du changement de 

la composition chimique. 

Savitha et al. [28] ont également mis en avant un paramètre important lié au procédé laser dans 

l’élaboration de structures à gradient de composition. En effet, les auteurs ont réalisés un profil EDS le 

long du dépôt direct et ont observé que la composition des premières couches déposées d’alliage 625 

était enrichie en Fe (Figure I-11). Cette observation est due au principe du procédé qui, lors du dépôt 

re-fusionne également une partie du substrat (ici l’acier 316L). La composition de la couche est donc un 

mélange entre le métal d’apport et le métal de substrat. La fraction de métal re-fusionnée pendant le 

dépôt dépend des paramètres de fabrication. A partir de là, il apparaît également possible de réaliser 

des matériaux à gradient de composition chimique en faisant varier uniquement les paramètres de 

fabrication pour contrôler le taux de dilution et donc la composition de la couche déposée. De manière 
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générale, si le substrat (où la couche précédente) à une composition différente de celle du dépôt, la 

composition du dépôt ne sera pas celle du métal d’apport. 

 

Figure I-11. Profils EDS des éléments Fe et Ni, réalisé le long du dépôt direct acier 316/alliage 625 et image MEB associée [28]. 

Finalement, le développement de matériaux à gradient peut être résumé en trois grandes étapes : 

• la détermination des matériaux en fonction des propriétés désirées, basée sur l’application 

visée et les conditions d’utilisation ; 

• le choix de l’architecture du gradient qui peut être aidé par l’utilisation d’outils de calcul 

thermodynamique ; 

• le choix des paramètres de fabrication, adaptés aux matériaux mis en œuvre. 

 

 

I.3 L’ALLIAGE 625 

I.3.1 DESCRIPTION METALLURGIQUE 

 L’alliage 625 est un superalliage base nickel utilisé pour ses propriétés mécaniques (limite 

élastique, résistance à la traction, au fluage, à la fatigue), son excellente soudabilité, ainsi que sa grande 

résistance à la corrosion dans de nombreux milieux, notamment l’eau salée [44–47]. Les propriétés de 

l’alliage 625 à température ambiante sont conservées aussi bien à des températures élevées, jusqu’à 

980°C, qu’à des températures cryogéniques [44–46,48]. De ce fait, l’alliage 625 est un matériau de 

référence, très utilisé dans de nombreux domaines tels que l’aérospatial, le maritime, l’aéronautique, 

l’industrie chimique et pétrochimique… L’alliage 625 est souvent déposé par soudage comme 

revêtement sur de l’acier pour des tubes de chaudière au charbon ou d’unité de valorisation 

énergétique de déchets (UVED), comme montré en Figure I-12. Il est également utilisé au niveau des 

systèmes d’échappement des turbines à gaz, des systèmes d’inversion de poussée, des tubes pour les 

conduites de carburants et les conduites hydrauliques pour des applications aérospatiales [44].  
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La composition retenue et breveté sous le nom d’alliage 625 est présentée dans le Tableau I-3. 

Tableau I-3. Composition chimique de l’alliage 625 (en % massique). 

Ni Cr Fe Mo Nb + Ta C Mn Si Autres 

Bal. 20-23 < 5 8-10 3,15-4,15 < 0,1 < 0,5 < 0,5 

P < 0,015 

S < 0,015 

Al < 0,4 

Ti < 0, 

Co < 1 

 

Figure I-12. Tube de chaudière en acier revêtu d’alliage 625 [48]. 

 L’alliage 625 présente une matrice austénitique γ de structure cristallographique cubique à 

faces centrées (cfc), durcie par solution solide grâce aux éléments d’addition [47,49]. En raison de sa 

structure cubique à faces centrées, la matrice de Ni permet une solubilité importante de certains 

éléments d’alliage (Mo, Cr). La substitution d’atomes de Ni par d’autres atomes de rayons atomiques 

différents engendre la distorsion du réseau et conduit à l’augmentation de la résistance au glissement 

des dislocations. La composition de l’alliage 625 peut également amener à la précipitation de différentes 

phases lors d’expositions en température. Ces phases peuvent alors avoir un pouvoir durcissant sur 

l’alliage en s’opposant aux mouvements des dislocations ce qui permet l’amélioration de certaines 

propriétés mécaniques. 

Le durcissement par précipitation est principalement dû à la précipitation de la phase γ’’, de formule 

générale Ni3Nb, pour des températures de vieillissement autour de 650°C. Cette phase précipite dans 

la matrice γ avec une interface cohérente et apparaît sous la forme de disques [49,50]. La fraction 

volumique et la taille des précipités γ’’ augmentent avec la température et la durée du vieillissement. 

Cependant, la phase γ’’ est une phase métastable ; selon la température et la durée du vieillissement, 

elle se déstabilise en faveur de la phase δ, qui constitue la forme stable de la phase γ’’. La phase δ 

précipite de façon semi-cohérente ou incohérente avec la matrice γ, ce qui diminue son pouvoir 

durcissant sur l’alliage [13]. Toutefois, dans la mesure où la phase δ précipite de façon discontinue au 

niveau des joints de grains, la présence de celle-ci peut être souhaitée dans certaines applications 

puisqu’elle va contribuer à l’ancrage mécanique des joints de grains et donc à limiter la croissance de 

grains à haute température. Le carbone présent dans l’alliage 625 peut former des carbures qui se 

distinguent en deux catégories. La première correspond aux carbures dits « primaires », qui ont été 

formés au cours de la solidification et sont de type MC (M = Cr, Nb, Mo) [13]. Ces carbures sont en 
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général distribués aléatoirement et de taille importante et ne sont pas désirés [49]. La seconde catégorie 

correspond aux carbures dits « secondaires », M23C6, M6C et plus rarement M7C3 qui précipitent à plus 

basse température, lors d’un traitement thermique ou lors de vieillissement en service. La présence de 

ces carbures peut être bénéfique dans la mesure où elle permet d’améliorer certaines propriétés 

mécaniques en limitant la croissance des grains par ancrage mécanique des joints de grains. Cependant, 

une fraction volumique de carbures trop importante peut également avoir un effet néfaste sur la 

ductilité de l’alliage et sa résistance en fatigue, les carbures constituant des sites d’initiation de fissures. 

La composition de l’alliage 625 peut également mener à la formation de phases indésirables appelées 

« Topologically Compact Phases » (TCP) telles que σ, μ, et les phases de Laves, qui peuvent être à 

l’origine d’une diminution de leurs performances. Ces phases sont susceptibles de se former lors de 

vieillissements de longues durées ou lors de la solidification. Les phases de « Laves », présentent une 

structure hexagonale de type C14 et ont pour formule générale (Fe,Cr,Ti)2(Nb, Mo,Ni,Si). Ces phases de 

Laves sont couramment observée dans l’alliage 625 issu de fabrication additive [51–53]. 

Il est possible de classer les phases susceptibles de précipiter dans l’alliage 625 en fonction de leur 

fréquence de précipitation. Les tableaux tirés des travaux d’A. Seret [54] et présentés en Annexe 3 

décrivent ces différentes phases en fonction de leur fréquence d’observation dans l’alliage 625. 

I.3.2 MICROSTRUCTURE ET PHASES EN PRESENCE DANS L’ALLIAGE 625 ISSU DU PROCEDE LMD- P 

 Le procédé LMD-p implique des cycles de refroidissement et de chauffage à l’origine de fortes 

contraintes thermiques dans le dépôt. De ce fait, la microstructure de l’alliage 625 mis en forme par 

procédé LMD-p peut présenter des structures complexes avec à la fois des grains équiaxes et des grains 

colonnaires dont la croissance se fait préférentiellement dans la direction de fabrication du dépôt. Ces 

deux morphologies de grains sont illustrées en Figure I-13a. 

 

Figure I-13. (a) Microstructure de l’alliage 625 DED-p [53] et (b) effet des paramètres de solidification G et V sur la 
morphologie des grains [55].  
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La microstructure issue du procédé LMD-p dépend majoritairement des paramètres de solidification 𝐺 

et 𝑉 qui sont respectivement le gradient de température et la vitesse de solidification [56]. Le rapport 

𝐺

𝑉
 contrôle la morphologie de la microstructure de solidification. Lorsque ce rapport diminue, la 

microstructure tend à passer de colonnaire à équiaxe (Figure I-13b). Hu et al. [53] ont montré que, lors 

de la fabrication par Laser Solid Forming, un procédé similaire au procédé LMD-p, le gradient de 

température 𝐺 diminue en allant du bas vers le haut du bain de fusion et la vitesse de solidification 𝑉 a 

une tendance inverse, soit une augmentation du bas vers le haut du bain de fusion. Ce changement de 

mode de croissance de colonnaire à équiaxe est connu dans la littérature sous le nom de Transition 

Colonnaire / Equiaxe (TCE) et permet d’expliquer la morphologie observée en Figure I-13a. Les 

paramètres 𝐺 et 𝑉 dépendent aussi des paramètres de fabrication utilisés [22]. 

L’alliage 625 issu de procédé LMD-p présente généralement une sous-structure cellulaire et dendritique 

[46,55,57–59], avec une croissance des dendrites qui se fait dans la direction opposée à la direction de 

la résultante du flux de chaleur. Dinda et al. [46] ont ainsi montré l’influence de la stratégie de 

fabrication sur l’orientation des dendrites. Ainsi, lorsque le laser fait des « allers simples », les dendrites 

ont la même orientation, d’environ 60° par rapport au substrat (Figure I-14a), alors que, lorsque le laser 

construit en faisant des « allers-retours », un changement d’orientation des dendrites de 90° est visible 

entre chaque couche successive (Figure I-14b). Dans les deux cas, le fait que la croissance des dendrites 

ne soit pas complètement parallèle à la direction de fabrication montre qu’une partie du flux de chaleur 

est évacuée par le substrat (flux vertical) et qu’une partie est évacuée par l’arrière du mono-cordon (flux 

horizontal). 

 

Figure I-14. Images au microscope optique de la section longitudinale d’un échantillon d’alliage 625 brut de fabrication avec 
différentes stratégies de fabrication : (a) aller simple, (b) aller-retour [46]. 

La taille de la structure de solidification, plus précisément les espaces entre les bras de dendrites 

primaires et secondaires (respectivement PDAS et SDAS), dépend du produit 𝐺 × 𝑉. L’augmentation de 

ce produit conduit à une microstructure plus fine. Dinda et al. [46] ont ainsi observé une augmentation 

de la taille des espaces interdendritiques entre le bas et le haut du dépôt car, lors de la fabrication, la 

chaleur accumulée par la pièce a pour effet de diminuer le gradient de température 𝐺. A l’inverse, l’ajout 

d’une durée de temporisation plus longue entre les couches conduit à une microstructure plus fine, liée 

à la une baisse plus importante de la température du substrat, et donc une augmentation de 𝐺 [60]. 
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Dans le cas du procédé LMD-p, la littérature rapporte des valeurs de PDAS de l’ordre de 5 à 10 µm 

[46,53,61] associées à des vitesses de refroidissement de l’ordre de 102-104°C/s [3,13]. 

Lors de la solidification de l’alliage 625, les éléments Nb, C et le Mo ont tendance à fortement ségréger 

au niveau des régions interdendritiques [55,62,63]. La composition de ces espaces est alors modifiée et 

donne la possibilité de former de nouvelles phases. Plusieurs chemins de solidification sont proposés 

pour l’alliage 625 et sont susceptibles d’évoluer suivant la composition exacte de l’alliage [52,64–66]. 

De manière générale, les caractérisations de l’alliage 625 issu du procédé LMD-p rapportent la 

formation des phases de Laves [51,55,57–59,67,68] et des carbures MC (ou M=Nb) [51,59,67,68]. 

Ferreira et al. [59] rapportent également la présence d’oxydes complexes dont la présence n’a pas 

d’effet sur les propriétés de résistance à la corrosion de l’alliage, dans la mesure où ces inclusions ne 

présentent qu’une faible concentration de Cr. La présence de la phase δ-Ni3Nb peut également être 

rapportée, mais ne semble pas précipiter lors de la solidification, mais plutôt lors des cycles de chauffage 

qui suivent [51]. Ces différentes phases sont illustrées sur la Figure I-15. 

 

Figure I-15. Phases présentes dans l’alliage 625 brut de fabrication LMD-p [59]. 

La taille des espaces interdendritiques a une influence directe sur la précipitation des phases 

secondaires lors de la solidification. En effet, plus les espaces interdendritiques sont fins, moins les 

phases secondaires sont susceptibles de précipiter, limitant alors le risque d’apparition de phases 

indésirables à l’origine d’une détérioration des propriétés mécaniques ou favorisant la formation ou la 

propagation de fissures [64]. 

I.3.3 EFFET DE L’EXPOSITION A HAUTE TEMPERATURE SUR LA MICROSTRUCTURE DE L’ALLIAGE 625 

L’alliage 625 est souvent utilisé pour des applications à haute température où des changements 

métallurgiques (morphologie et taille des grains, remise en solution de la sous-structure dendritique, 

précipitation ou dissolution de phases secondaires…) sont susceptibles de se produire. Ces 

changements dépendent directement de l’état métallurgique initial de l’alliage, ainsi que des 

températures et des durées d’exposition [69–71].  



Etude bibliographique  37 

L’étude de Dinda et al. [46] a montré que la sous-structure dendritique, observée pour l’échantillon brut 

de fabrication LMD-p, était stable jusqu’à 1 000°C (Figure I-16a). Après 1 h à 1 100°C, les auteurs 

observent une structure intermédiaire, à la fois recristallisée (équiaxe) et dendritique (Figure I-16b). La 

structure est complètement recristallisée après 1 h à 1 200°C (Figure I-16c). Les auteurs mentionnent 

également qu’au-delà de 1 000°C, les phases de Laves et δ, observées à des températures de 

vieillissement inférieures (700, 800 et 900°C), sont remises en solution. 

 

Figure I-16. Microstructures des échantillons déposés par LMD-p après 1 h à (a) 1 000, (b) 1 100 et (c) 1 200°C [46]. 

Pour des vieillissements à des températures entre 700 et 1 000°C [46,69,72], la littérature rapporte la 

précipitation de la phase aciculaire δ-Ni3Nb. Verdi et al. [73] ont notamment observé cette phase dès 

1 h à 800°C, située préférentiellement au niveau des espaces interdendritiques de l’alliage 625 issu de 

Laser Cladding. En augmentant la durée d’exposition à 24 puis à 336 h, les auteurs observent une 

augmentation de la fraction volumique de la phase δ, visible en Figure I-17. 

 

Figure I-17. Phases précipitées suite à une exposition à 800°C de l’alliage 625 issu de Laser Cladding pendant (a) 24 et 
(b) 336 h [73]. 

La localisation de ces phases préférentiellement au niveau des espaces interdendritiques a été 

rapportées par de nombreux auteurs [74–77] et est expliquée par l’enrichissement en Nb de ces régions 

[76]. Dû à cet enrichissement, Stoudt et al. [78] observent une cinétique de précipitation de la phase δ 

100 fois plus rapide que dans le cas d’un alliage 625 présentant une microstructure homogène. 
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Pour des températures de vieillissement entre 550 et 750°C, la phase durcissante γ’’ précipite dans la 

matrice γ [46,69,69]. 

La formation des carbures MC, M23C6 et M6C dans l’alliage 625 est observée pour des vieillissements à 

partir de 650°C [71] et évolue suivant les conditions d’exposition [47,69]. Les carbures M23C6 ne sont 

plus stables au-delà de 850°C alors que les carbures M6C se forment à plus hautes températures ou 

après de longues durées d’exposition (au-delà de 1 000 h à 750°C [69]. Yang et al. [79] ont observé des 

carbures de type MC pour des températures allant jusqu’à 1 150°C. Au-delà de cette température, la 

taille des grains de l’alliage augmente considérablement due à la dissolution quasi-totale des carbures 

situés au niveau des joints de grains. 

 

 

I.4 OXYDATION A HAUTE TEMPERATURE DE L’ALLIAGE 625 

I.4.1 MORPHOLOGIE ET COMPOSITION DES COUCHES D’OXYDE FORMEES 

 De nombreuses études ont été consacrées au comportement à haute température de l'alliage 

625 et ont démontré son excellente résistance à l'oxydation, qu’il soit issu de la métallurgie 

conventionnelle ou de fabrication additive. La plupart de ces études ont rapporté que pour une plage 

de température allant de 600 à 1 000°C, la couche d'oxyde formée à la surface de l'alliage est dense, 

adhérente et principalement composée de Cr2O3 [62,63,80–90]. En fonction des conditions d’exposition 

étudiées, les auteurs rapportent également la présence d’oxydes contenant d’autres éléments 

d’addition présents dans la composition de l’alliage 625. 

 La présence de Mn dans l’alliage peut conduire à la formation d’un oxyde de type spinelle (Cr, 

Mn)3O4 dans la partie externe de la couche, i.e. au-dessus de la chromine [91]. Perez et al. [92] ont 

observé la présence d’une couche continue d’oxyde de type spinelle (Cr, Mn)3O4 d’environ 1,4 µm 

d’épaisseur au-dessus de la couche de Cr2O3, dans le cas d’un alliage Ni-25Cr-0,5Mn après 100 h 

d’oxydation à 1 050°C. La présence de cet oxyde spinelle peut contribuer à réduire les phénomènes de 

volatilisation des espèces chromées [93]. Holcomb et Alman [93] ont ainsi observé, pour des alliages Ni-

Cr, une vitesse de volatilisation de la chromine réduite d’un facteur 35 et 55, respectivement à 800 et 

700°C, grâce à la présence de (Cr, Mn)3O4. La formation de l’oxyde spinelle Cr-Mn au-dessus de la 

chromine, à l’interface oxyde/gaz, est expliquée par Lobnig et al. [94] par la cinétique de diffusion rapide 

du Mn à travers Cr2O3. Les auteurs ont ainsi mis en avant un coefficient de diffusion du Mn près de 100 

fois plus grand que celui du Cr dans Cr2O3 pour l’alliage Fe-20Cr-12Ni [94]. La formation de l’oxyde de 

type spinelle Cr-Mn est favorisée dans des atmosphères contenant de fortes pressions partielles en 

oxygène et conduit à une augmentation des constantes paraboliques d’oxydation. La capacité de 

l’alliage à former l’oxyde spinelle est étroitement liée à la teneur en Mn qui, en quantité trop faible, ne 

permet pas de former la couche continue nécessaire pour réduire la volatilisation de la chromine.  
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Plusieurs auteurs ont comparé l’oxydation de l’alliage 625 contenant différentes teneurs de Mn et 

provenant de la métallurgie conventionnelle ou de la fabrication additive [62,80,83,95]. Le Tableau I-4 

fait la synthèse de ces études. 

Tableau I-4. Effet de la teneur en Mn dans l’alliage 625 issu de la métallurgie conventionnelle (MC) ou de la fabrication 
additive (FA) sur la formation de l’oxyde de type spinelle (Cr,Mn)3O4. 

Conditions d’exposition 
Teneur en Mn 

(en %massique) 

Procédé de 

fabrication 

Présence de 

(Cr, Mn)3O4 ? 
Référence 

Air – > 1 000 h – 800°C 0,53 MC OUI [83] 

Air – 50 h – 1 050°C 0,41 MC OUI [62] 

Air – 120 et 240 h – 1 000°C 0,25 MC OUI [95] 

Air – 50 h – 1 050°C 0,12 FA NON [62] 

Air – 800 / 1 100°C < 0,1 FA NON [80] 

D’après les résultats mis en avant par le Tableau I-4, l’oxyde de type spinelle (Cr, Mn)3O4 n’est pas 

observé dans la couche d’oxyde de l’alliage 625 FA alors qu’il est identifié, dans des conditions 

d’exposition similaires, pour l’alliage 625 issu de la métallurgie conventionnelle. La raison la plus 

probable pour expliquer cette différence est la faible teneur en Mn des poudres utilisées en FA. 

 Les éléments mineurs comme le Si sont susceptibles de former des oxydes plus stables 

thermodynamiquement que la chromine et sont donc sujets à l’oxydation interne. Le Si, tend à former 

une couche plus ou moins continue de SiO2 au niveau de l’interface métal/oxyde [96] selon les 

conditions d’exposition. La silice formée est souvent décrite comme étant amorphe [97]. Sous air sec à 

1 050°C, Perez et al. [92] observent une réduction de la cinétique d’oxydation des alliages Ni-25Cr 

contenant entre 0,5 et 2% massique de Si par rapport à l’alliage sans Si. La littérature rapporte 

généralement que la diminution des vitesses d’oxydation des alliages contenant du silicium est liée à la 

présence de cette couche plus ou moins continue de silice qui joue le rôle de barrière de diffusion [97]. 

Toutefois, Perez et al. [92] observent, pour l’alliage Ni-25Cr-0,5Si, une réduction de la cinétique 

d’oxydation sans observer la présence d’îlots de silice. Les auteurs proposent alors une explication 

reposant sur la présence de silice au niveau des joints de grains de chromine, qui a pour effet de limiter 

la diffusion du Cr dans la chromine. 

La présence de précipités de SiO2 au niveau de l’interface métal/oxyde de l’alliage 625 avec 0,41% 

massique de Si a également été observée par Garcia-Fresnillo et al. [84] après exposition de 10 000 h à 

700 et 750°C sous atmosphère Ar-50% H2O. Ces précipités n’ont cependant pas été observés par les 

auteurs dans le cas d’un alliage 625 avec 0,07% massique de Si, oxydé dans les mêmes conditions. La 

présence de SiO2 n’a pas non plus été mise en évidence par Sharifitabar et al. [80] après exposition entre 

800 et 1 100°C de l’alliage 625 issu du procédé WAAM et contenant moins de 0,1% massique de Si. La 

présence de silice à l’interface métal/oxyde lors de l’oxydation de l’alliage 625 semble dépendre de la 

teneur en Si dans l’alliage.  
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 Après oxydation de l’alliage 625 pendant 1 000 h à 900 et 1 000°C, Chyrkin et al. [82] 

distinguent, au sein du substrat métallique, deux zones affectées par l’exposition à haute température : 

une première située à l’interface métal/oxyde présentant de gros précipités de phase δ riches en Nb et, 

plus en profondeur, une seconde, où la matrice est appauvrie en précipités par rapport à la matrice à 

cœur. Ces deux zones sont visibles en Figure I-18a. La littérature rapporte couramment la présence de 

larges précipités de la phase intermétallique δ, riche en Nb, au niveau de l’interface métal/Cr2O3 pour 

des températures inférieures à 1 000°C [62,80,82,84,95,98]. 

 

Figure I-18. (a) Image MEB en coupe transverse et (b) évolution de la concentration en Cr dans la matrice sous la surface d’un 
échantillon d’alliage 625 issu de la métallurgie conventionnelle après 1 000 h d’exposition sous air à 900°C [82]. 

En plus de ces changements de microstructures, Chyrkin et al. [82] rapportent également un 

appauvrissement en Cr de la matrice dans la région située en extrême surface du substrat métallique, 

visible sur le profil en Figure I-18b. Cet appauvrissement est expliqué par la formation de la couche de 

chromine et est à l’origine de la force motrice permettant la diffusion du Nb du cœur de l’alliage 625 

vers l’interface métal/oxyde. En effet, à l’aide de calculs thermodynamiques, Chyrkin et al. [82] ont 

montré que la teneur en Cr avait une influence directe sur le potentiel chimique du Nb. Ainsi, pour une 

teneur en Nb constante, une diminution de la concentration en Cr s'accompagne d'une diminution du 

potentiel chimique du Nb. Cette diminution du potentiel chimique du Nb entraîne la diffusion de cet 

élément du substrat vers l'interface métal/oxyde, i.e. la zone la plus appauvrie en Cr, et conduit à la 

formation des larges précipités de phase δ à cet endroit. Les auteurs rapportent un comportement 

similaire du Mo à celui du Nb mais moins prononcé. Cette tendance peut expliquer la présence de Mo 

dans les larges précipités de phase δ rapportée par Garcia-Fresnillo et al. [84] à 700 et 800°C. Les auteurs 

ajoutent qu’à ces températures plus basses, la phase δ peut dissoudre des quantités importantes de 

Mo. Enfin, pour expliquer la présence de la seconde zone exempte de phase δ, Chyrkin et al. [82] 
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mettent en évidence l’existence d’une valeur critique de Cr dans la matrice (autour de 18% massique), 

en dessous de laquelle la teneur en Nb n'est plus suffisante pour stabiliser la phase δ-Ni3Nb. 

Lorsque la température d’exposition dépasse 1 000°C, un changement de composition de la couche 

d’oxyde formée en surface de l’alliage 625 se produit, comme montré en Figure I-19a [80]. En effet, 

pour des températures supérieures à 1 000°C, Ramenatte et al. [62] (LBM), Sharifitabar et al. [80] 

(WAAM) et Rollland al. [99] (métallurgie conventionnelle), observent, indépendamment du procédé 

d’élaboration, la présence d’oxydes riches en Nb après exposition sous air de l’alliage 625 pendant 50 h 

à 1 050°C, 20 h à 1 100°C et 48 h à 1 100°C, respectivement. En parallèle de ces observations, 

Sharifitabar et al. [80] rapportent la présence de pores, visibles en Figure I-19c, au sein de la couche de 

Cr2O3 qui était dense aux températures inférieures à 1 000°C, tel que montré en Figure I-19b. La 

présence de ces pores favorise la perméation de l’oxygène et conduit à l’oxydation du Nb qui enrichie 

la matrice sous la couche d’oxyde, en raison de l’appauvrissement en Cr. La formation de l’oxyde 

CrNbO4, identifié par les auteurs résulte alors de la réaction décrite comme suit : 

1

2
𝐶𝑟2𝑂3 +

1

2
𝑁𝑏2𝑂5 →  𝐶𝑟𝑁𝑏𝑂4    𝑎𝑣𝑒𝑐    ∆𝐺1100°𝐶 = −514,7 𝑘𝐽 Équation I-2 

 

Figure I-19. (a) Diffractogrammes de rayons X de la couche d’oxyde formée à la surface de l’alliage 625 issu du procédé 
WAAM après 20 h d’exposition sous air à différentes températures et observations MEB en coupe transverse des échantillons 

oxydés à (b) 800°C et (c) 1 100°C [80] 

Bien que la présence de l’oxyde CrNbO4 soit rapportée à la fois pour l’alliage 625 issu de la métallurgie 

conventionnelle et de la fabrication additive, Ramenatte et al. [62] l’observent sous forme de couche 

continue dans le cas de l’alliage 625-LBM, alors qu’il est sous forme d’îlots dans le cas de l’alliage issu 

de la métallurgie conventionnelle. Les auteurs justifient cette différence de morphologie par la 

microstructure cellulaire des échantillons issus de fabrication additive, qui rend le Nb plus disponible en 
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raison de sa tendance à ségréger au niveau des espaces interdendritiques, que dans l’alliage 

conventionnel où le Nb est en solution solide. De plus, les auteurs ont déterminé une cinétique de 

croissance de la couche de chromine plus rapide pour l’alliage issu de FA, conduisant à un 

appauvrissement de la matrice en Cr plus important et donc un enrichissement en Nb à l’interface 

métal/oxyde plus important. 

I.4.2 CINETIQUE D’OXYDATION 

 La littérature comporte de nombreuses études portant sur la cinétique d’oxydation à haute 

température de l’alliage 625, dont la plupart sont réalisées sous air à des températures comprises entre 

800 et 1 100°C [62,63,80–83,85,87,89,90,100,101]. Ces études mettent en évidence une cinétique 

parabolique liée à la formation de chromine entre 800 et 1 100°C. Pour des températures supérieures 

à 1 000°C, d’autres oxydes sont susceptibles de se former, comme décrit dans le paragraphe précédent. 

Le diagramme d'Arrhenius représenté en Figure I-20 recense les constantes paraboliques d’oxydation 

de l’alliage 625, notées 𝑘𝑝𝑚. Ces données sont issues d’études réalisées sous air, à des températures 

comprises entre 800 et 1 100°C et sur des échantillons issus à la fois de la métallurgie conventionnelle 

et de la fabrication additive. Les constantes paraboliques ont été déterminées par les auteurs en 

utilisant la loi parabolique simple décrite en Équation I-3 : 

∆m

𝑆
= √𝑘𝑝𝑚 ∗ 𝑡 Équation I-3 

où 
∆𝑚

𝑆
 est le gain de masse par unité de surface (en g.cm-²), 𝑘𝑝𝑚 la constante parabolique d’oxydation 

(en g².cm-4.s-1) et 𝑡 le temps (en s). Seules les données de la littérature où une loi parabolique simple 

était applicable ont été prises en compte pour le tracé d’Arrhenius. 

 Les valeurs de constantes paraboliques obtenues par la plupart des auteurs sont de l’ordre de 

10-14 g2.cm-4.s-1 à 800°C, 10-13 g2.cm-4.s-1 à 900°C et de 10-11 g2.cm-4.s-1 à 1 000°C. De manière générale, 

la constante d’oxydation parabolique de l’alliage issu de la métallurgie conventionnelle semble suivre 

une loi d’Arrhenius dans le domaine de température considéré. Les valeurs 𝑘𝑝𝑚 des échantillons issus 

des procédés LBM s’alignent sur une même droite de tendance, avec toutefois, une cinétique 

d’oxydation qui semble légèrement plus rapide que pour l’alliage 625 issu de la métallurgie 

conventionnelle. Une exception est néanmoins visibles pour les valeurs de 𝑘𝑝𝑚 déterminées par Sun et 

al. [88]. En effet, leurs travaux effectués à 900°C conduisent à des valeurs supérieures de 2 ordres de 

grandeur par rapport aux autres travaux réalisés à la même température. Plusieurs explications peuvent 

justifier cette différence importante, notamment le fait que leurs échantillons ne sont pas polis en 

amont des essais d’oxydation, mais également le fait qu’un échantillon soit utilisé pour plusieurs durées 

d’oxydation, et enfin le fait que les auteurs rapportent la présence d’autres d’oxydes tels que des oxydes 

spinelles de type (Ni,Cr)3O4 et (Ni,Fe)3O4, résultant de la réaction entre NiO et respectivement Cr2O3 et 
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Fe2O3. En raison de toutes ces différences, les valeurs de 𝑘𝑝𝑚 déterminées par Sun et al. [88] ne seront 

pas prise en compte pour la suite de l’étude. 

A notre connaissance, peu d’études ont été réalisées, sur l’alliage 625 issu du procédé LMD-p, ou de 

procédés similaires tels que le WAAM. Toutefois, les quelques valeurs de 𝑘𝑝𝑚 présentes dans la 

littérature semblent suivre une tendance différente de celle discutée précédemment pour l’alliage 

conventionnel ou fabriqué par LBM. Une droite de tendance de pente légèrement différente pourrait 

décrire les points déterminés par Sharifitabar et al. [80] et Hong et al. [85]. Pour expliquer cela, il faut 

mentionner que les auteurs [80,85] ont utilisé les mêmes échantillons pour le suivi de prise de masse à 

différentes durées. A noter toutefois que, jusqu’à 1 000°C, les auteurs ne mentionnent pas la présence 

d’oxydes autres que Cr2O3. 

 

Figure I-20. Diagramme d’Arrhenius des constantes de vitesse parabolique issues de la littérature pour l’oxydation sous air en 

condition isotherme entre 800 et 1 100°C de l’alliage 625 issu de procédés conventionnel (o), LBM (▲), WAAM et LMD-p (♦) 

[62,63,80,81,83,85,88–90,100]. 
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A partir du diagramme d'Arrhenius représenté en Figure I-20, les énergies d’activation 𝐸𝑎 (en J.mol-1) 

de l’oxydation de l’alliage 625 issu des procédés de métallurgie conventionnelle et les procédés de 

fabrication additive, ont pu être déterminées à partir de l’Équation I-4 : 

𝑘𝑝 = 𝑘𝑝0 ∗ 𝑒𝑥𝑝 (
−𝐸𝑎

𝑅𝑇
) Équation I-4 

avec 𝑘𝑝0 une constante, 𝑅 = 8.314 J.K-1.mol-1, la constante des gaz parfaits, l’énergie d’activation en 

J.mol-1. Le tracé ln(𝑘𝑝) = 𝑓 (
1

𝑇
) est une droite de pente 

−𝐸𝑎

𝑅
. 

Le Tableau I-5 rassemble les valeurs d’énergie d’activation ainsi déterminées à partir des données de la 

littérature. Ces résultats montrent que l’énergie d’activation est similaire pour les procédés de 

métallurgie conventionnelle et le procédé de fabrication additive LBM. 

Tableau I-5. Energies d’activation déterminées dans la littérature pour l’oxydation de l’alliage 625 en fonction du procédé 
d’élaboration. 

Procédé 
d’élaboration 

𝑇(°𝐶) 𝐸𝑎  (𝑘𝐽. 𝑚𝑜𝑙−1) Référence 

Conventionnel 800 – 1000 329 [62,63,81,83] 

LBM 800 – 1000 346 [62,63,81,90,100] 

Les études comparatives du comportement à haute température de l’alliage 625 issu de fabrication 

additive et de procédés conventionnels s’accordent à montrer que, de manière générale, les 

échantillons issus de FA présentent une cinétique légèrement plus rapide que les échantillons la de 

métallurgie conventionnelle [62,63,81,86]. Une revue de la littérature sur l’oxydation à haute 

température des matériaux issus de fabrication additive effectuée par Monceau et Vilasi [102] révèle 

que certaines particularités des procédés de FA comme la composition chimique de la matière première, 

le procédé d’élaboration, le taux de porosité… pouvaient être à l’origine des cinétiques d’oxydation 

différentes par rapport aux matériaux issus de la métallurgie conventionnelle. 

Comme montré précédemment, une teneur en Mn inférieure est souvent rapportée dans la littérature 

pour l’alliage 625 issu de FA par rapport à l’alliage issu de MC. Cette différence peut également être liée 

à la volatilisation de l’élément lors du procédé d’élaboration de la poudre utilisée en FA. A ces 

températures, d’autres éléments sont également susceptibles de se volatiliser lors de la fabrication. 

Ainsi, de faibles variations en Si peuvent alors avoir un effet sur l’oxydation interne [102]. De plus, 

certaines impuretés peuvent provenir de la présence de gaz (H2O, O2, CO, CO2, N2, H2), même en faible 

pression partielle, lors de la fabrication. Ainsi, le S, même de l’ordre du ppm, peut augmenter les 

cinétiques d’oxydation en altérant l’adhérence de la couche d’oxyde [102]. 

La fabrication additive conduit également à des microstructures particulières. Chyrkin et al. [81] ont 

cherché à comprendre l’effet de la microstructure issue de FA (taille de grain, texture) sur le 

comportement à haute température de l’alliage 625 brut de fabrication LBM (noté FA sur les images de 
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la Figure I-21) en le comparant à un alliage 625 forgé (noté MC par les auteurs). Les microstructures des 

alliages 625 issus de LBM et forgé sont présentées en Figure I-21b et Figure I-21c respectivement. 

Différents traitements thermomécaniques ont été réalisés par les auteurs sur les échantillons issus du 

procédé LBM, dans l’objectif d’induire une taille de grains contrôlée avant exposition à haute 

température de l’alliage issu de LBM. Un premier traitement de laminage à 980°C a été effectué afin 

d’obtenir une microstructure avec des grains équiaxes, illustrée en Figure I-21d (FA-GE), dont la taille 

est similaire à celle des grains de l’alliage 625 forgé, environ 12 – 15 µm. Un second traitement a été 

réalisé pendant 100 h à 1 250°C, sous un vide de 10-5 mbar, pour obtenir une microstructure à gros 

grains, de l’ordre du millimètre illustrée en Figure I-21e (FA-GG). La Figure I-21a montre les résultats des 

évolutions de prise de masse au cours du temps d’exposition en fonction de la microstructure, sous air 

à 900°C. 

 

Figure I-21. (a) Effet de la microstructure de l’alliage 625 sur les prises de masse par unité de surface au cours du temps à 
900°C sous air, et morphologie des grains des échantillons (b) brut de fabrication LBM (FA-Y), (c) forgé (MC), (d) LBM + laminé 

à chaud (FA-GE), (e) LBM + TTh 1 00 h à 1 250°C (FA-GG) [81]. 

D’après les résultats de Chyrkin et al. [81] présentés en Figure I-21a, l’anisotropie de la microstructure 

issue de FA, entre la direction parallèle, montrée en Figure I-21b, et perpendiculaire à la direction de 

construction, respectivement Y et Z, n’a pas d’incidence sur les cinétiques d’oxydation. De plus, en 

accord avec d’autres études portant sur le même alliage, les cinétiques d’oxydation sont plus rapides 

pour l’alliage FA que pour l’alliage MC [62,63]. Il apparaît également à travers les résultats de la Figure 

I-21a, que l’alliage 625 traité thermiquement présentant de gros grains (FA-GG) montre la cinétique 

d’oxydation la plus lente. En effet, les observations en coupe transverse, dont une image est montrée 

en Figure I-22, ont révélé la présence de nombreux pores sous la surface mais également une couche 

d’oxyde plus épaisse à l’aplomb des joints de grains. La diminution de la cinétique d’oxydation de 

l’échantillon à gros grains peut donc être expliquée par le plus petit nombre de joints de grains. 
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Figure I-22. Image MEB de l’alliage 625_AM après 168 h d’exposition à 900°C sous air [81]. 

La littérature rapporte également une plus grande pénétration par oxydation intergranulaire dans le cas 

des matériaux issus de FA par rapport à la métallurgie conventionnelle [62,63,81]. Pineda-Arriaga et al. 

[63] ont ainsi mis en avant une profondeur d’oxydation intergranulaire d’environ 6,5 µm après 25 h à 

900°C pour l’alliage 625 issu de la métallurgie conventionnelle, contre 23,5 µm pour l’alliage 625 issu 

du procédé de fabrication additive, comme montré en Figure I-23. 

 

Figure I-23. Images  MEB de l’alliage 625 issu de (a) MC, (b) FA, après 25 h à 900°C sous air [63]. 

Les pièces issues de FA présentent aussi une rugosité de surface importante, qui donne l’impression 

que les prises de masse sont plus importantes si la rugosité n’est pas prise en compte dans le calcul pour 

déterminer l’aire de la surface. Ramenatte et al. [62] ont comparé les prises de masse de l’alliage 625-

FA brut de fabrication et de l’alliage 625-FA poli au grade P1200. Après 400 h d’oxydation à 900°C air, 

les auteurs ont mesuré une prise de masse de 0,55 mg.cm-2 pour les échantillons polis et une prise de 

masse comprise entre 0,7 et 0,9 mg.cm-2 pour les échantillons non polis dont l’aire est sous-estimée ne 

tenant pas compte de la rugosité de surface. Toutefois, en considérant la surface réelle des échantillons 

non polis, qui est 1,4 fois supérieure à celle des échantillons polis, les auteurs trouvent finalement une 

prise de masse sensiblement similaire. Ces observations sont en accord avec celles faites par 

Sanviemvongsak et al. [103] pour l’alliage 718 issu du procédé Electron Beam Melting (EBM) sur des 

échantillons bruts de fabrication et polis. Les auteurs rapportent qu’en tenant compte de la rugosité 

dans la mesure de l’aire de la surface, les prises de masses sont similaires. Il est fortement probable que 

ces résultats expliquent les différences de constantes paraboliques issues des travaux de Sun et al. [88] 

par rapport à la tendance mise en avant sur la Figure I-20. Les auteurs [88] ont observé qu’une forte 
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rugosité de surface, induite par une densité d’énergie plus faible, était à l’origine d’une prise de masse 

plus importante. Dans la même optique, Jia et al. [104] ont mis en avant que la présence de pores 

ouverts sur surface, due aux paramètres de fabrication utilisés conduisant à une mauvaise santé 

matière, avait pour effet d’augmenter les prises de masse en raison de l’augmentation de la surface 

réelle de l’échantillon. 

 

 

I.5 INFLUENCE D’UN DEPOT DE NACL SUR LE COMPORTEMENT DE L’ALLIAGE 625 A HAUTE 

TEMPERATURE 

 Les mécanismes complexes mis en jeu dans certains environnements industriels comme les 

unités de valorisation énergétique des déchets ou l’aéronautique sont tels que de nombreux matériaux 

et revêtements ont dû être développés pour supporter des conditions sévères. Ces matériaux doivent 

ainsi résister à l’exposition à des gaz hautement corrosifs pouvant contenir du carbone, du soufre (SO2, 

SO3), de l’oxygène, du chlore (Cl2, HCl), de la vapeur d’eau, mais également à la présence d’impuretés 

solides pouvant former des chlorures et/ou des sulfates alcalins et de métaux lourds (Na, K, Zn, Sn) 

[105,106]. Ces espèces sont susceptibles de se retrouver dans l’atmosphère gazeuse ou de se déposer 

sous forme solide à la surface du matériau. Des réactions entres ces espèces peuvent conduire à la 

formation de mélanges eutectiques à bas point de fusion participant à l’accélération des mécanismes 

de corrosion [105]. Les mécanismes de corrosion mis en jeu dans ces conditions ultra-complexes sont 

difficiles à identifier. De ce fait, des études dans des conditions « simplifiées » sont généralement 

effectuées pour tenter d’appréhender ces mécanismes. 

La présence d’espèces chlorées et/ou chlorurées dans l’environnement oxydant, que ce soit sous forme 

gazeuse (Cl2 ou HCl) ou sous forme solide combinée à d’autres éléments notamment sous forme de 

chlorures alcalins ou métalliques (NaCl, KCl, ZnCl2, PbCl2), a pour effet d’empêcher la formation de 

couches d'oxyde protectrices et d’accélérer la dégradation des matériaux [107]. La Figure I-24 illustre 

l’effet de la présence de Cl2 dans l’atmosphère oxydante sur la résistance à haute température de 

l’alliage 625. 

 

Figure I-24. Morphologie de la couche d’oxyde formée à la surface de l’alliage 625 exposé à différentes atmosphères : 
(a) 1 000 h à 800°C sous air, (b) 300 h à 800°C sous air + 0,1 %vol. Cl2, (c) 300 h à 800°C sous air + 2 %vol. Cl2 [108].  
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A travers cette étude, Bender et Schütze [108] ont mis en avant qu’en présence de Cl2 les couches de 

produits de corrosion formées sont plus épaisses, n’offrent aucun caractère protecteur et ont une 

composition différente par rapport à la couche formée dans le cas où il n’y a pas de chlore dans 

l’environnement. La partie du substrat en contact avec la couche d’oxyde est également endommagée, 

notamment par la présence de pores et par un fort appauvrissement en Cr de la matrice. 

Le mécanisme d’oxydation active est souvent utilisé pour expliquer les phénomènes mis en jeu 

lorsqu’une espèce chlorée est présente dans l’environnement [106,109–112]. 

I.5.1 MECANISME D’OXYDATION ACTIVE 

 Le mécanisme d’oxydation active comprend plusieurs étapes dont la première est la formation 

de dichlore Cl2(g), élément moteur de l’oxydation active. Le dichlore peut résulter de la réaction de 

Deacon, décrite par l’Equation I-5, de la réaction entre les chlorures alcalins et les oxydes ou l’élément 

métallique, Equation I-6 et Equation I-7 respectivement [105,110,113] : 

2𝐻𝐶𝑙(𝑔) +
1

2
𝑂2(𝑔) ↔ 𝐶𝑙2(𝑔) + 𝐻2𝑂(𝑔) Equation I-5 

2𝑁𝑎𝐶𝑙 +
1

2
𝐶𝑟2𝑂3(𝑠)

+
5

4
𝑂2(𝑔) ↔ 𝑁𝑎2𝐶𝑟𝑂4(𝑠) + 𝐶𝑙2(𝑔) Equation I-6 

2𝑁𝑎𝐶𝑙 + 𝐶𝑟(𝑠) + 2𝑂2(𝑔) ↔ 𝑁𝑎2𝐶𝑟𝑂4(𝑠) + 𝐶𝑙2(𝑔) Equation I-7 

Le schéma général illustrant le mécanisme de corrosion active est présenté en Figure I-25. Le dichlore 

est transporté à l’état gazeux à travers la couche d’oxyde présente à la surface du métal, jusqu’au 

substrat métallique. A l’interface métal / oxyde, la pression partielle en oxygène est très faible, ce qui 

favorise la réaction entre le chlore gazeux et les éléments métalliques du substrat. Cette réaction 

conduit alors à la formation de chlorures métalliques, selon la réaction : 

𝑀(𝑠) + 𝐶𝑙2(𝑔) → 𝑀𝐶𝑙2(𝑠,𝑙,𝑔) → 𝑀𝐶𝑙2(𝑔) Equation I-8 

A haute température et faible pression partielle d’oxygène, les chlorures métalliques formés présentent 

une forte pression de vapeur saturante, suffisante pour assurer leur transport en phase gazeuse. Les 

chlorures métalliques fortement volatiles peuvent diffuser vers l’extérieur de la couche d’oxyde. Lors 

de leur migration vers la surface, la pression partielle en oxygène augmente, jusqu’à la pression 

d’équilibre où l’oxyde métallique correspondant est thermodynamiquement plus stable que le chlorure. 

La réaction de formation de cet oxyde va libérer du chlore gazeux, comme décrit par la réaction : 

𝑀𝑥𝐶𝑙2(𝑔) +
𝑦

2
𝑂2(𝑔) → 𝑀𝑥𝑂𝑦(𝑠) + 𝐶𝑙2(𝑔) Equation I-9 
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Le dichlore est alors à nouveau disponible pour reproduire le cycle décrit précédemment. Le mécanisme 

d’oxydation active est ainsi auto-entretenu. 

 

Figure I-25. Schéma général du mécanisme d’oxydation active (adapté de [114]). 

Au fur et à mesure des cycles, le transport gazeux conduit à la formation de couches d’oxydes poreuses, 

fissurées, peu adhérente et surtout non protectrices. De plus, la consommation d’éléments métalliques 

à l’interface métal / oxyde lors de la formation et la volatilisation des chlorures métalliques génère une 

dégradation du matériau métallique (formation de fissures et/ou de pores, changement de la 

composition chimique de la matrice métallique). 

 Hiramatsu et al. [113] ont montré que, dans le cas d’un dépôt solide de NaCl à 627°C, la réaction 

entre la chromine, présente en surface des aciers inoxydables, et la vapeur saturante de NaCl (NaCl(g)), 

était thermodynamiquement plus favorable que celle avec les cristaux solides de NaCl (NaCl(s)), comme 

montré par les enthalpies libres des deux réactions données dans le Tableau I-6. La formation de l’oxyde 

mixte Na2CrO4, produit de la réaction entre NaCl et Cr2O3, serait ainsi la première étape du mécanisme 

de corrosion active des alliages chromino-formeurs [115,116]. 

Tableau I-6. Comparaison des enthalpies de réaction pour NaCl (g) ou NaCl(s) d’après les résultats de [113]. 

Réactions 
∆𝐺627°𝐶 

en kJ.mol-1 

4𝑁𝑎𝐶𝑙(𝑠) + 𝐶𝑟2𝑂3(𝑠) +
5

2
𝑂2(𝑔) = 2𝑁𝑎2𝐶𝑟𝑂4(𝑠) + 2𝐶𝑙2(𝑔) 171,5 

4𝑁𝑎𝐶𝑙(𝑔) + 𝐶𝑟2𝑂3(𝑠) +
5

2
𝑂2(𝑔) = 2𝑁𝑎2𝐶𝑟𝑂4(𝑠) + 2𝐶𝑙2(𝑔) -205 

Schaal et al. [105] ont mis en avant une pression de vapeur saturante des chlorures alcalins NaCl et KCl, 

non négligeable à haute température (Figure I-26), justifiant ainsi que la réaction puisse se faire avec la 

vapeur saturante de NaCl et non avec les cristaux solides de NaCl. 

Wang et al. [117] ont déterminé la cinétique d’évaporation de NaCl à 750 et 850°C en mesurant la perte 

de masse d’un dépôt de 2 mg.cm-2 de NaCl à la surface d’un creuset en alumine. Pour chacune des 

températures, l’évaporation de NaCl suit une loi cinétique linéaire, de sorte qu’après 8 h à 750°C ou 1 h 

à 850°C, la quasi-totalité du dépôt est évaporée, confirmant ainsi la présence de NaCl à l’état gazeux 
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dans l’environnement à haute température. La Figure I-27 montre l’évolution de la prise de masse 

mesurée par les auteurs pour l’acier 304 avec et sans dépôt de NaCl. Il est intéressant de constater que, 

dans le cas avec dépôt de NaCl, la prise de masse de l’échantillon continue d’augmenter même après 

l’évaporation totale du dépôt. Ces observations révèlent que le dépôt de NaCl ne constitue que la source 

initiale nécessaire pour former Cl2(g) et amorcer le mécanisme de corrosion active. Une fois présent, le 

dichlore perdure dans le système, ce qui conduit au caractère auto-entretenu du mécanisme 

d’oxydation active. 

 

Figure I-26. Pression de vapeur des chlorures alcalins en fonction de la température [105]. 

 

Figure I-27. Effet du dépôt de NaCl sur la prise de masse de l’alliage 304 [117]. 

Cependant, l’évaluation des cinétiques de corrosion est difficile dans le cas de l’oxydation active car la 

croissance des couches d’oxydes conduit à l’augmentation de la masse, mais cet effet est contrebalancé 

par la formation, en parallèle, d’espèces volatiles qui contribuent à faire perdre de la masse à 

l’échantillon [108,116,118]. 

De manière générale, l’attaque par le chlore est sélective et dépend principalement de la stabilité 

thermodynamique des chlorures métalliques formés à partir des éléments d’alliage présents dans le 

matériau [119]. La réaction conduisant à la formation des chlorures se fait à l’interface métal/oxyde où 

le chlore va réagir avec les différents éléments présents selon des réactions dont quelques exemples 

sont présentés dans le Tableau I-7.  
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Tableau I-7. Réactions entre les éléments Fe, Ni et Cr, du substrat métallique et le dichlore gazeux. 

𝐶𝑟(𝑠) + 𝐶𝑙2(𝑔) = 𝐶𝑟𝐶𝑙2(𝑠,𝑔) Équation I-10 

𝐶𝑟(𝑠) +
3

2
𝐶𝑙2(𝑔) = 𝐶𝑟𝐶𝑙3(𝑠,𝑔) Équation I-11 

𝑁𝑖(𝑠) + 𝐶𝑙2(𝑔) = 𝑁𝑖𝐶𝑙2(𝑠,𝑔) Équation I-12 

𝐹𝑒(𝑠) + 𝐶𝑙2(𝑔) = 𝐹𝑒𝐶𝑙2(𝑠,𝑔) Équation I-13 

𝐹𝑒(𝑠) +
3

2
𝐶𝑙2(𝑔) = 𝐹𝑒𝐶𝑙3(𝑠,𝑔) Équation I-14 

De ce fait, plus le nombre d’éléments présents dans l’alliage est important, plus la complexité du 

mécanisme augmente et le rôle de chaque élément est difficile à identifier. Afin de prédire la tenue à la 

corrosion des alliages contenant du Ni, du Cr et du Fe, Zahs et al. [107] ont réalisés des calculs 

thermodynamiques afin de comparer les énergies libres de formation des chlorures métalliques de ces 

éléments à 600°C. Leurs résultats montrent que, dans ces conditions de pression et de température, 

CrCl2 est le chlorure le plus susceptible de se former (𝛥𝐺Équation I-10
0 = −286 𝑘𝐽. 𝑚𝑜𝑙−1), suivi de FeCl2 

(𝛥𝐺Équation I-13
0 = −232,1 𝑘𝐽. 𝑚𝑜𝑙−1) et NiCl2 (𝛥𝐺Équation I-12

0 = −174,2 𝑘𝐽. 𝑚𝑜𝑙−1). Ces données 

thermodynamiques révèlent une grande sensibilité du Cr à l’attaque du Cl par rapport au Ni qui est 

l’élément le moins réactif. 

Néanmoins, la sévérité du mécanisme d’oxydation active résulte principalement dans le transport à 

l’état gazeux lié à la forte volatilité des chlorures métalliques, mise en évidence par Zahs et al. [107] 

pour des températures comprises entre 400 et 750°C. La Figure I-28a montre qu’au-dessus de 500°C, la 

pression de vapeur des chlorures CrCl3, FeCl2 et NiCl2 dépasse 10-6 bar, valeur considérée par Schaal et 

al. [105] comme la pression minimale pour assurer le transport en phase gazeuse. Daniel et al. [120] ont 

déterminé une valeur critique de la pression de vapeur de 10-4 bar au-delà de laquelle la volatilité des 

chlorures métalliques formés est considérée comme catastrophique. A 650°C, cette valeur critique est 

atteinte par les chlorures CrCl3, FeCl2 et NiCl2 [120,121]. 

 

Figure I-28. Evolution en fonction de la température : (a) de la pression de vapeur saturante des chlorures métalliques Ni, Fe, 
Cr et (b) des pressions partielles d’équilibre de réaction du chlorure métallique gazeux vers l’oxyde correspondant [107].  
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Ces chlorures volatils vont ensuite migrer vers l’interface oxyde/gaz, à travers la couche d’oxyde. La 

formation de la couche d’oxyde est liée à la pression partielle d’oxygène nécessaire pour déstabiliser le 

chlorure métallique volatile en l’oxyde correspondant, selon la réaction générale de l’Equation I-9. 

Les réactions entre les chlorures métalliques gazeux de Cr, Ni ou Fe et l’oxygène pour former les oxydes 

correspondants sont présentées dans les équations suivantes : 

2𝐶𝑟𝐶𝑙2(𝑔) +
3

2
𝑂2(𝑔) = 𝐶𝑟2𝑂3(𝑠) + 2𝐶𝑙2(𝑔) Équation I-15 

2𝐶𝑟𝐶𝑙3(𝑔) +
3

2
𝑂2(𝑔) = 𝐶𝑟2𝑂3(𝑠) + 3𝐶𝑙2(𝑔) Équation I-16 

𝑁𝑖𝐶𝑙2(𝑔) +
1

2
𝑂2(𝑔) = 𝑁𝑖𝑂(𝑠) + 𝐶𝑙2(𝑔) Équation I-17 

2𝐹𝑒𝐶𝑙2(𝑔) +
3

2
𝑂2(𝑔) = 𝐹𝑒2𝑂3(𝑠) + 2𝐶𝑙2(𝑔) Équation I-18 

3𝐹𝑒𝐶𝑙2(𝑔) + 2𝑂2(𝑔) = 𝐹𝑒3𝑂4(𝑠) + 3𝐶𝑙2(𝑔) Équation I-19 

La Figure I-28b montre les pressions partielles d’oxygène pour différents équilibres chlorure/oxyde, 

calculées entre 400 et 700°C pour une activité en Cl2 correspondant à une atmosphère contenant 

500 vppm de HCl. Zahs et al. [107] montrent ainsi que les chlorures de Cr sont oxydés à une pression 

partielle d’oxygène plus faible que celles nécessaires pour l’oxydation des chlorures de Fe et de Ni. Les 

oxydes de Cr se trouvent donc proche de l’interface métal/oxyde, alors que les oxydes de Fe et Ni sont 

localisés en partie intermédiaire et respectivement externe de la couche de produits de corrosion. Cette 

organisation des produits de corrosion a été rapportée par d’autres auteurs pour l’alliage 625 exposé 

dans différentes conditions d’atmosphère oxydante contenant des espèces chlorées [116,122–125]. 

Les réactions d’oxydation des chlorures libèrent également du Cl2(g) qui est de nouveau disponible pour 

réagir avec les éléments d’alliage. Les réactions de formation de chlorures métalliques du Tableau I-7 

peuvent se produire de nouveau, le mécanisme cyclique de l’oxydation active est ainsi mis en place. 

 

I.5.2 IMPACT DES ELEMENTS D’ALLIAGE SUR LES CARACTERISTIQUES DES COUCHES D’OXYDE FORMEES 

LORS DE L’OXYDATION ACTIVE 

 De nombreux auteurs rapportent une accélération de la dégradation des matériaux dans le cas 

où du chlore est présent dans l’atmosphère oxydante. Cet effet est notamment lié à la formation, dans 

ces conditions, de couches non protectrices qui présentent des fissures, des pertes d’adhérence et des 

pores [115,116]. Ces observations ont été constatées aussi bien dans le cas des métaux purs [109,115] 

que pour des alliages de natures différentes : aciers faiblement alliés et inoxydables [107,111,113,126], 

alliages de Ni [107,108,124,126], alliages de Ti [127–129].  
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Cet effet catastrophique a été mis en avant dans le cas du Cr pur en présence de NaCl solide en surface 

des échantillons [115] ou de NaCl gazeux présent dans l’atmosphère oxydante [118]. Shu et al. [115] 

observent, entre 500 et 700°C, des couches d’oxyde plus épaisses, poreuses, fissurées et non 

protectrices ainsi qu’une accélération des cinétiques de corrosion par rapport aux échantillons sans 

dépôt de NaCl. Un effet similaire a été rapporté par Shinata et al. [118] à 750°C. Les auteurs mettent 

également en avant une accélération des cinétiques d’oxydation lorsque la concentration de vapeur de 

NaCl dans l’atmosphère oxydante augmente. 

En plus de la formation de couches fortement endommagées, la littérature fait mention de couches de 

produits de corrosion constituées de différents oxydes. De manière générale et en accord avec les 

prédictions de Zahs et al. [107] de la Figure I-28b, les alliages de Ni ont tendance à former, en présence 

de chlore, des oxydes riches en Ni et en Fe en partie externe et des oxydes riches en Cr en partie interne. 

La composition exacte de ces oxydes dépend des conditions expérimentales et du type d’alliage étudié. 

Ainsi, à 800°C sous air de laboratoire avec 2% vol. de Cl2, Bender et Schütze [108,119] observent la 

formation, en surface de l’alliage 625, d’une épaisse couche de produits de corrosion, constituée de 

Cr2O3 en partie interne de la couche d’oxyde et d’un oxyde mixte Cr-Fe-Ni en partie externe. Wang et 

al. [116] ont étudié le comportement à 650°C pendant 168 h de l’alliage 625 déposé par Laser Cladding 

en présence d’un dépôt solide de 2 ± 0,5 mg.cm-² de 50% KCl + 50% NaCl (en % massique). Les auteurs 

rapportent la formation d’un oxyde contenant d’un oxyde riche en Ni, principalement NiO, en partie 

externe et d’un oxyde riche en Cr en partie interne. Au milieu de la couche de corrosion, les auteurs 

identifient la présence de l’oxyde de type spinelle NiCr2O4, ainsi que l’oxyde NbO2. Après exposition de 

l’alliage 625 à un environnement complexe de type UVED, Phongphiphat et al. [123] rapportent la 

formation d’une couche contenant des oxydes de Ni, principalement NiO, en partie externe et en partie 

interne Cr2O3. Les auteurs mentionnent aussi la présence de l’oxyde de type spinelle NiCr2O4, situé entre 

NiO et Cr2O3, ainsi que l’oxyde MoO2 présent au niveau de l’interface métal/oxyde, sous la couche de 

Cr2O3. Ces observations quant à la localisation des oxydes dans la couche corroborent celles de 

Kawahara et al. [126] pour le même alliage. En effet, les auteurs rapportent que la déstabilisation des 

chlorures de Cr et de Mo vers les oxydes correspondants se fait à plus basse pression partielle en O2 que 

pour les chlorures de Ni. 

Plusieurs auteurs ont comparé le comportement d’aciers et d’alliages de Ni dans des atmosphères 

contenant du chlore et des environnements plus complexes allant jusqu’à reproduire les conditions les 

plus sévères correspondant aux UVED [105,108,112,119,123,130]. Ces études s’accordent sur le fait que 

les alliages de Ni présentent une meilleure résistance à la corrosion dans ces conditions d’exposition 

que les aciers. Phother-Simon et al. [112] ont ainsi observé qu’en présence de KCl(g)/KCl(s) à 600°C, 

l’alliage 625, qui a le plus petit ratio Fe/Cr, présente la meilleure résistance à la corrosion par rapport 

aux alliages P91/T91, 304L et Sanicro 28. Ces conclusions corroborent les travaux de Viklund et al. [130] 

qui ont comparé les vitesses de corrosion de différents alliages en conditions réelles d’UVED (métal à 
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440°C et fumées, dont la composition est donnée en Tableau I-8, à 635°C). Pour ce faire, les auteurs ont 

évalué la perte d’épaisseur maximale et moyenne des alliages. Leurs résultats sont présentés en Figure 

I-29 et montrent un meilleur comportement des alliages de Ni. 

 

Figure I-29. Pertes de masse moyenne et maximale pour des aciers et des alliages de Ni après exposition à 440°C [130]. 

Tableau I-8. Composition des fumées pour les essais dont les résultats sont présentés en Figure I-29 [130]. 

O2 (%) CO2 (%) H2O (%) HCl (ppm) NaCl + KCl (ppm) SO2 (mg/m3n) 

5,7 ±1,2 9,6 ±0,5 23,8 ±2,3 400 – 700 50 – 100 400 – 900 

Dans le but d’identifier le rôle des éléments d’addition en présence de chlore dans l’atmosphère à haute 

température, Bender et Schütze [108,119] ont étudié le comportement de plusieurs alliages de Ni sous 

air avec et sans Cl2 entre 650 et 1 000°C. La Figure I-30 présente des images en coupe transverse issues 

de leurs travaux et met en évidence l’effet aggravant de la présence de chlore sur la résistance à la 

corrosion des alliages, dont les compositions sont données Tableau I-9. Dans ce dernier cas, des couches 

d’oxyde épaisses et poreuses, qui n’avaient pas été formées en absence de chlore, se sont formées. 

 

Figure I-30. Images en coupe transverse d’alliages de Ni exposés à 800°C (a) pendant 1 000 h sous air et (b) pendant 300 h 
sous air + 2%vol. Cl2 [108]  
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Tableau I-9. Composition des alliages présentés en Figure I-30 [108]. 

% massique Ni Cr Fe Mo Al Si C Co Mn Autres 

Alliage B2 Bal. 0.64 1,88 26,7  0,02 0,003 0,06 0,57 Cu 0,01 

Alliage 625 Bal. 22,2 4,65 9,2 0,14 0,09 0,019 0,06 0,07 Nb 3,45 

Alliage 602CA Bal. 25,15 9 0,04 2,08 0,05 0,172  0,1 Zr+Y 0,08 

L’effet du Cr sur la résistance à la corrosion des alliages de Ni et des aciers sous atmosphères contant 

de l’oxygène et du chlore a étudié par plusieurs auteurs [108,118,131]. Ces études ont montré qu’une 

teneur croissante de Cr avait un effet bénéfique sur la résistance à la corrosion. Toutefois, la littérature 

rapporte également qu’une teneur trop importante de Cr a pour effet d’accélérer la dégradation du 

matériau [116]. En effet, le Cr présente une forte sensibilité à l’attaque du chlore et forme des chlorures 

très volatiles à l’origine d’une accélération des phénomènes de corrosion [116]. Shinata et al. [132] ont 

étudié l’influence de la teneur en Cr et en Ni sur le comportement de différents aciers inoxydables 

recouverts d’un dépôt de 20 ±1 mg.cm-2 de NaCl(s) exposés sous air à des températures entre 650 et 

900°C. Les auteurs ont confirmé l’effet bénéfique de la présence du Ni dans les aciers avec une meilleure 

tenue à la corrosion de l’acier austénitique Fe-16Cr-10Ni par rapport à l’acier ferritique Fe-16Cr. Les 

auteurs ont également montré que parmi les quatre alliages de l’étude, celui présentant la plus forte 

teneur en Cr (Fe-24Cr-5Ni) était le plus altéré par la corrosion en raison de la forte réactivité de cet 

élément avec le chlore. 

L’impact du Mo sur la résistance envers la corrosion active est également discuté dans la littérature. La 

présence de Mo dans l’alliage peut contribuer à la résistance à la corrosion en raison de sa faible 

réactivité avec le chlore [111,116,119,124]. Toutefois, la littérature a également montré que l’effet 

bénéfique du Mo était étroitement lié à sa teneur dans l’alliage et à la température d’exposition. En 

effet, Chen et al. [124] ont mis en avant un effet limité de l’ajout de Mo dans le cas d’alliages Ni-Cr-xMo 

(avec x = 0, 4,5, 9 et 13 % mass.) exposés à 750°C sous air en présence d’un dépôt solide de 4 mg.cm-2 

de NaCl. Les auteurs rapportent une meilleure résistance pour l’alliage avec 9% massique de Mo. L’effet 

aggravant de l’augmentation de la teneur en Mo au-delà de cette valeur est notamment dû à la 

tendance à former l’oxyde MoO3 et l’oxychlorure MoO2Cl2 très volatiles [108,119]. 

 

I.5.3 SUBSTRAT METALLIQUE ENDOMMAGE PAR L’OXYDATION ACTIVE 

 En plus de couches de corrosion d’épaisseurs extrêmement importantes, poreuses et/ou 

fissurées, la présence de chlore dans l’atmosphère peut également affecter le métal sous-jacent et 

altérer ses propriétés à proximité de la couche d’oxyde. L’endommagement de la partie métallique sous 

l’interface avec l’oxyde est lié à l’attaque cyclique du chlore qui provoque une consommation rapide 
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des éléments du substrat et à la forte volatilité des chlorures métalliques formés [133]. Il en résulte la 

formation de pores, de fissures ou encore des changements de composition chimique de la matrice 

initiale. Dans le cas d’un acier inoxydable 310 recouvert d’un dépôt de 2 mg.cm-2 de NaCl et exposé 

pendant 36 h à 850°C, Wang et al. [133] ont mis en évidence la formation d’un réseau de pores 

interconnectés dans la zone de sous-surface, visible en Figure I-31. Des analyses EPMA ont également 

révélé une forte déplétion en Cr de la matrice dans cette zone. D’après les auteurs, ces deux effets sont 

directement liés à l’attaque préférentielle du Cr par le chlore et le caractère cyclique du mécanisme. 

 

Figure I-31. Image MEB en coupe transverse d’un acier inoxydable 310 recouvert d’un dépôt de NaCl et exposé à 850°C 
pendant 36 h [133]. 

L’endommagement du métal est étroitement lié à la composition du substrat métallique. Schwalm et 

al. [125,134] ont mis en avant l’effet de la teneur en Cr d’aciers et d’alliages de Ni sur l’épaisseur de 

métal endommagé lors d’exposition à 800°C sous atmosphère air + 2%vol. Cl2. Leurs résultats montrent 

que la profondeur de métal endommagé est nettement plus importante dans le cas des aciers par 

rapport aux alliages de Ni et que le Cr n’est pas un élément efficace pour protéger les métaux de 

l’attaque par le chlore. Dans la continuité, Wang et al. [116] ont comparé le comportement de deux 

alliages binaires Ni-Cr contant 20 et 40% massique de Cr recouverts d’un dépôt 50% KCl-50% NaCl (en 

% massique) et exposés à 650°C. Leurs résultats ont montré que la prise de masse correspondant à 

l’alliage Ni-40Cr était inférieure à celle de l’alliage Ni-20Cr. Afin d’évaluer la résistance à la corrosion des 

alliages, les auteurs ont également observé la portion de perte d’épaisseur des deux alliages et ont 

observé qu’en considérant uniquement la couche externe de produits de corrosion les résultats obtenus 

corroborent les résultats de prise de masse avec une meilleure résistance de l’alliage avec 40% massique 

de Cr (résultats en orange sur la Figure I-32). Toutefois, les observations en coupe transverse réalisées 

ont mis en évidence une zone interne de métal affecté. En considérant cette région dans l’évaluation 

de la portion de perte d’épaisseur, les résultats montrent une inversion de la tendance avec une moins 

bonne résistance de l’alliage avec 40% massique de Cr par rapport à celui en contenant 20% massique 

(résultats en vert sur la Figure I-32). Les auteurs soulignent l’effet aggravant d’une forte teneur en Cr dû 

à l’attaque sélective du chlore de cet élément. Cet effet est notamment mis en avant par un 

appauvrissement en Cr de la matrice au niveau de la partie externe du métal sur 60 - 80 µm pour l’alliage 

Ni-40Cr contre 20 - 30 µm pour l’alliage Ni-20Cr.  
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Figure I-32 : Taux de perte d'épaisseur des alliages Ni-20Cr et Ni-40Cr élaborés par Laser Cladding (η : en considérant la zone 
de corrosion interne ; η' : en excluant la zone de corrosion interne) [116]. 

Phother-Simon et al. [112] ont observé une attaque importante au niveau des joints de grains dans le 

cas des alliages 625 et 304L exposés pendant 24 h à 600°C en présence de KCl(s)/KCl(g). La profondeur de 

métal affecté par l’attaque aux joints de grains est moins importante pour l’alliage 625, entre 1 et 11 µm, 

que pour l’alliage 304L, entre 8 et 50 µm. Les auteurs observent toutefois des différences de cette 

attaque aux joints de grains entre les deux alliages comme montré en Figure I-33. En effet, dans le cas 

de l’alliage 625, l’attaque se traduit par la formation de pores qui se développent et vont jusqu’à former 

de larges cavités, alors que pour l’acier 304L les joints de grains sont oxydés contiennent des oxydes de 

Fe. 

 

Figure I-33. Images des alliages (a) 625 et (b) 304L, après une exposition de 24 h à 600°C en présence de KCl [112]. 

Une situation similaire est observée par Bender et Schütze [108] dans le cas d’un alliage 600H exposé à 

800°C sous atmosphère contenant 2% vol. de Cl2. Les auteurs rapportent que la zone métallique sous la 

fine et perméable couche de chromine est endommagée par la formation d’oxydes au niveau des joints 

de grains visibles en Figure I-34a. Ces observations révèlent une avancée du front de corrosion dans le 

matériau préférentiellement au niveau des joints de grains. Un fort appauvrissement en Cr de la matrice 

dans la région autour des joints de grains est également observé sur la cartographie EDS du Cr, visible 

en Figure I-34b.  
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Figure I-34. (a) Image en coupe transverse de l’alliage 600H exposé 300 h à 800°C sous air avec 2 %vol. de Cl2 et 
(b) cartographie EDS du Cr correspondante. 

 Grabke et al. [135] rapportent une attaque importante des carbures M23C6 et M7C3, sous 

atmosphère contenant du chlore, favorisant la corrosion des joints de grains des alliages contenant ce 

type de carbures. L’attaque privilégiée par le chlore de ces carbures sur les joints de grains est liée à leur 

forte teneur en Cr [121,136]. A l’issue de cette réaction, présentée en Équation I-20, sont formées des 

espèces gazeuses, qui vont conduire à la formation de pores dans la matrice. 

𝐶𝑟23𝐶6(𝑠) + 23𝐶𝑙2(𝑔) + 3𝑂2(𝑔) = 23𝐶𝑟𝐶𝑙2(𝑔) + 6𝐶𝑂(𝑔) Équation I-20 

 Montgomery et al. [137] ont étudié un échantillon Sanicro 63, qui présente une composition 

proche de celle de l’alliage 625, après 1 400 h d’exposition en conditions industrielles à des 

températures entre 500 et 600°C. Les auteurs observent une zone métallique sous la couche d’oxyde 

extrêmement poreuse, montrée en Figure I-35a. 

 

Figure I-35. Images après exposition en conditions industrielles (a) de la zone métallique sous la couche d’oxyde d’un alliage 
Sanicro 63 et (b) de l’effet de la structure dendritique de l’alliage 625 sur l’avancée du front de corrosion [137]. 

Cette zone métallique est également appauvrie en Cr et Nb, révélant ainsi une forte affinité du chlore 

pour le Nb. A l’inverse, la matrice est plus riche en Ni et Mo suggérant qu’à ces températures, ces 

éléments sont peu attaqués par le chlore. Les auteurs ont observé des résultats similaires pour l’alliage 

625 après 10 000 h d’exposition à 560-580°C dans une chaudière à biomasse. A noter que, dans ces 
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conditions d’utilisation, l’alliage 625 est généralement déposé par soudage et présente donc une 

structure dendritique [138]. Les auteurs rapportent un effet de cette structure dendritique sur l’avancée 

du front de corrosion avec une pénétration dans le métal au niveau des espaces interdendritiques 

enrichi en Nb et Mo, comme montré en Figure I-35b. Cependant, seul le Nb et le Cr sont appauvris dans 

la matrice, le Mo est quant à lui enrichi, tout comme le Ni. 

 

 

I.6 SYNTHÈSE 

 Cette revue bibliographique a permis, dans un premier temps, de présenter le procédé Laser 

Metal Deposition-powder et les paramètres le gouvernant, en lien avec l’élaboration de matériaux à 

gradient de composition. La microstructure spécifique de l’alliage 625 issu de fabrication additive a été 

discutée, ainsi comme les transformations de phase susceptibles de se produire à haute température. 

La résistance envers l’oxydation à haute température de l’alliage 625 a ensuite été discutée. Pour des 

températures entre 800 et 1 100°C, l’alliage exposé sous air forme une couche continue de chromine 

Cr2O3 suivant une cinétique parabolique. Selon la composition exacte de l’alliage, un oxyde de type 

spinelle (Mn,Cr)3O4 et des îlots de SiO2 sont également rapportés au-dessus et en dessous de Cr2O3 

respectivement. Enfin, la littérature portant sur l’oxydation active de l’alliage 625 met en avant un effet 

catastrophique de la présence du chlore sur la résistance envers la corrosion, indépendamment de la 

forme initiale sous laquelle se trouve le chlore. Les couches d’oxyde sont épaisses, ne présentent plus 

de caractère protecteur et contiennent également du Fe et du Ni. De plus, le matériau métallique sous 

la couche d’oxyde est fortement appauvri en Cr et peut présenter une forte porosité. 
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II.1 ELABORATION D’ECHANTILLONS PAR LASER METAL DEPOSITION-POWDER 

II.1.1 MACHINE LMD-P BEAM MODULO 400 

 Toutes les fabrications par la technique LMD-p faisant l’objet de ces travaux ont été réalisées 

sur la machine BeAM Modulo 400 présente au sein de la plateforme technologique de l’IRT Saint 

Exupéry (Toulouse). Cette machine permet la fabrication de pièces nécessaires à la recherche et 

développement jusqu’à la fabrication de pièces industrielles. Le volume de travail maximum est de 

650 x 400 x 400 mm (axes X x Y x Z). Les conditions environnementales de la pièce dans laquelle se 

trouve la machine sont contrôlées en termes d’hygrométrie (40-50 %) et de température (21 ± 3 °C) afin 

de ne pas altérer les propriétés des poudres utilisées. La machine est également équipée d’un système 

d’inertage qui permet de travailler avec des poudres réactives comme celles de titane sous gaz neutre, 

de l’argon. Une buse coaxiale (axes du faisceau laser et du jet de poudre alignés), de modèle 24Vx, fixée 

sur une machine 5 axes à commande numérique permet de déposer des cordons de soudure allant de 

2 à 2,4 mm de large avec une vitesse de déplacement allant jusqu’à 5000 mm/min. La distance de travail 

optimisée (WD), i.e. la distance entre la sortie de buse et la surface de dépôt représentée par le 

rectangle gris, illustrée en Figure II-1, est de 13 mm. La machine est équipée d’une source laser Yb-fibre 

délivrant une puissance maximale de 2 kW dont le diamètre du faisceau au point focal est de 2,1 mm 

pour la buse 24Vx. 

 

Figure II-1. Photo prise en caméra de la buse 24Vx illustrant la distance focale d’une poudre de TA6V (WD = 13mm). 

La buse est constituée de 3 cônes permettant l’approvisionnement de 3 canaux différents illustrés en 

Figure II-2. Le canal extérieur est celui qui permet le transport de la poudre vers le bain de fusion par 

l’intermédiaire du gaz porteur (argon). Le deuxième canal, permet de modeler la forme du jet de poudre 

grâce à un flux de gaz afin d’améliorer l’interaction des particules avec le faisceau laser. Le dernier est 

le canal du faisceau laser dans lequel est également transporté un flux de gaz central destiné à protéger 

le système optique des éventuelles projections du bain de fusion. La forme du jet de poudre en sortie 

de buse (distance de travail et diamètre du point focal), comme visible en Figure II-1, dépend des débits 

de ces trois gaz : porteur, de formation et secondaire.  
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Figure II-2. Schéma de la buse 24Vx en coupe avec les différents canaux d’apport de poudre grâce au gaz porteur (en gris), du 
gaz permettant de contrôler la forme du cône de poudre (en bleu) et de gaz central protecteur injecté parallèlement au 

faisceau laser (en rouge). 

Deux systèmes d’approvisionnement de la poudre sont disponibles sur la machine, des bols vibrants ou 

des bols tournants, permettant de régler le débit de poudre acheminée jusqu’à la buse par 

l’intermédiaire d’un gaz porteur, de l’argon, à un débit contrôlé entre 2 et 10 L/min. Le débit de poudre 

est contrôlé à partir d’une vitesse de rotation du plateau dans le cas des bols tournants et par une 

amplitude de vibration pour les bols vibrants. La valeur de ce paramètre est déterminée en amont de la 

fabrication et dépend des caractéristiques de la poudre utilisée (morphologie, granulométrie, 

coulabilité, densité, humidité). 

II.1.2 CHOIX DES PARAMETRES DE FABRICATION 

 Afin de procéder à l’élaboration d’échantillon par procédé LMD-p, il est nécessaire de choisir les 

bons paramètres et la bonne stratégie de fabrication qui vont assurer la qualité du dépôt. 

L’étude des paramètres de fabrication adaptés au couple dépôt /substrat s’est concentrée sur les trois 

paramètres suivant : 

• la puissance laser P (en W), 

• le débit de poudre Q (en g/min), 

• la vitesse de déplacement de la buse V (en mm/min). 

Plusieurs combinaisons de ces trois paramètres ont été sélectionnées pour fabriquer des mono-cordons 

d’une longueur de 30 mm. Des exemples de mono-cordons fabriqués avec des paramètres différents 

sont présentés en Figure II-3. Un mono-cordon correspond ainsi à une combinaison des trois paramètres 

P, V, Q. Une fois fabriqué, chaque mono-cordon est découpé à mi-longueur (comme indiqué par le trait 

en pointillé en Figure II-3) à l’aide de la tronçonneuse PRESI Mecatome T330. Les mono-cordons sont 

ensuite enrobés à chaud dans une résine phénolique conductrice, puis polis jusqu’à une finition à la 

suspension diamantée 1 µm. Les mono-cordons sont ensuite attaqués au réactif Nital 2% (2 mL d’acide 

nitrique + 98 mL d’éthanol) pendant 90 s afin de distinguer clairement le matériau du dépôt de celui du 

substrat. Les mono-cordons sont ensuite observés au microscope numérique Keyence VHX7000.  
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Figure II-3. Photo de mono-cordons en alliage 625 déposés sur un substrat en acier A387 (V = 975 mm/min, Q = 22 g/min). 

Chaque image de mono-cordon est ensuite étudiée et va permettre, à partir d’une appréciation de sa 

morphologie, de le classer suivant trois catégories : 

• collage : pas de fusion du substrat sous le cordon ; 

• tête de clou : fusion du substrat seulement dans la partie centrale sous le cordon ; 

• bon cordon : fusion du substrat sous tout le cordon. 

Des exemples de mono-cordons illustrant chacune de ces catégories sont présentés en Figure II-4. 

 

Figure II-4. Images en coupe transverse de mono-cordons illustrant la catégorie, (a) collage, (b) tête de clou et (c) bon cordon. 

Les micrographies des « bon cordons » sont ensuite analysées à l’aide du logiciel d’analyse d’image 

ImageJ afin de déterminer les paramètres géométriques (Hc, Hmix, Ac, Amix et α) associés au mono-

cordon comme illustré en Figure II-5. Les critères permettant de déterminer un « bon cordon » sont les 

suivants : 

• un taux de dilution 𝐷% =
𝐴𝑚𝑖𝑥

𝐴𝑐+𝐴𝑚𝑖𝑥
∗ 100 entre 10 et 40% ; 

• un rapport 
𝐻𝑐

𝐻𝑚𝑖𝑥
 entre 

1

5
 et 

1

3
 ; 

• un angle de mouillage 𝛼 >  100°. 

Finalement, à l’issue de cette étude paramétrique, une combinaison de paramètres adaptée au couple 

de matériau dépôt/substrat et devant réduire les risques d’apparition de défaut lors de l’ajout de 

cordons en 3D est retenue puis utilisée pour les fabrications qui suivent. 
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𝐴𝑐 : aire du mono-cordon 

𝐴𝑚𝑖𝑥 : aire de la zone de dilution 

𝐻𝑐 : hauteur du mono-cordon 

𝐻𝑚𝑖𝑥 : profondeur de pénétration 

𝛼 : angle de mouillage 

Figure II-5. Paramètres géométriques d’un mono-cordon. 

Une fois les paramètres P, V, Q déterminés à partir de l’élaboration d’un mono-cordon, une étude est 

menée afin de déterminer le taux de recouvrement optimal entre les mono-cordons juxtaposés 

nécessaire à la fabrication de patches bidimensionnels, ou mono-couche. Pour cela, plusieurs patches 

bidimensionnels constitués de mono-cordons déposés côte à côte sont fabriqués avec différents taux 

de recouvrement allant de 20 à 70 % avec un pas de 10 %, soit 7 patchs au total. La valeur de l’incrément 

latéral (ΔXY) entre deux mono-cordons, illustré en Figure II-6a, est déterminée à partir du taux de 

recouvrement (TR) et de la largeur du mono-cordon (Wc) d’après la relation : 

∆𝑋𝑌 = 𝑊𝑐 ∗ (1 − %𝑇𝑅) 

Après leur fabrication, ces patchs sont préparés pour observation métallographique selon un protocole 

similaire à celui détaillé pour la préparation des mono-cordons (tronçonnage, enrobage à froid, 

polissage en coupe transverse, attaque au réactif Nital 2% et observation au microscope optique). Le 

taux de recouvrement retenu est un juste équilibre entre un recouvrement suffisant entre les cordons 

pour limiter la rugosité de surface et la formation de pores lors du dépôt des couches supérieures mais 

pas trop élevé pour garder une dilution acceptable du substrat et éviter la formation de pores liés à une 

mauvaise adhérence. 

 

Figure II-6. Schémas illustrant les distances (a) ΔXY entre deux cordons côte à côte et (b) ΔZ entre deux couches successives. 

Finalement, afin de procéder à la fabrication d’une pièce 3D, la valeur de l’incrément vertical (ΔZ), i.e. 

le décalage de la buse dans la direction Z entre deux couches successives, illustré en Figure II-6b, est le 

paramètre restant à déterminer. Ce paramètre évolue au fur et à mesure de la fabrication et dépend de 

la hauteur de couche qui elle-même dépend : de la hauteur du cordon (Hc), du taux de recouvrement 

(TR%), de la température et de la géométrie de la pièce. Ce paramètre d’incrément vertical est donc mis 

au point sur chaque pièce de géométrie différente par un ajustement itératif en essais-erreur via la 

fabrication de pièces de même géométrie. La hauteur de pièce fabriquée est mesurée et comparée à la 

hauteur théorique de la pièce et l’incrément vertical est ensuite ajusté pour se rapprocher au plus de la 

hauteur de couche moyenne de la pièce. L’incrément vertical déterminé doit toujours assurer une 

distance de travail de 13 mm pour la buse 24Vx. 
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II.2 MATÉRIAUX DE L’ÉTUDE 

 L’alliage sélectionné pour cette étude de vieillissement à haute température sous atmosphères 

complexes est l’alliage 625, couramment utilisé comme revêtement de tube d’acier faiblement allié 

(type ASTM A387) pour les échangeurs de chaleur dans les UVED. 

II.2.1 DEPOT EN ALLIAGE 625 

 La poudre d’alliage 625 utilisée dans cette étude est obtenue par atomisation au gaz et présente 

une granulométrique entre 45-90 µm communément utilisée pour le procédé Laser Metal 

Deposition- powder (LMD-p). La poudre utilisée est une poudre commerciale fournie par Oerlikon. 

Le Tableau II-1 compare la composition élémentaire de la poudre donnée par le fournisseur à la 

composition déterminée expérimentalement par spectrométrie de plasma à couplage inductif (ICP) et 

par spectroscopie de fluorescence X. Les résultats expérimentaux sont en accord avec les données du 

fournisseur. 

Tableau II-1. Composition chimique de la poudre d’alliage 625 (en % massique) 
selon le fournisseur Oerlikon et déterminée expérimentalement. 

Méthode de 
détermination 

Ni Cr Fe Mo Nb Mn Si C Autre 

Certificat fournisseur 

(ICP) 
62,72 21,8 1,6 9,1 3,66 0,4 0,4 0,01 

Al : 0,01 

Co : 0,1 

Ti < 0,1 

ICP Bal. 21,9 1,5 9,2 3,6 0,41 n-d n-d 

Co : 
0,05 
P : 0,06 
S < 0,04 
Al : 0,1 
Ti < 0,04 
B : 0,01 

Spectroscopie de 
fluorescence X 

Bal. 20,6 1,4 10,3 4,1 0,37 0,32 n-d 

S : 0,19 
P : 0,09 
Al : 0,02 
Co : 
0,04 

Les particules de poudre ont été observées par microscopie électronique à balayage en 3D et en coupe 

transverse. Les images ainsi obtenues sont présentées en Figure II-7. La Figure II-7a montre que les 

grains de poudre sont majoritairement sphériques et présentent une distribution en taille plutôt 

homogène. La présence de satellites, résultat de matière agglomérée, sur la surface des particules est 

également observée. La coupe transverse de la Figure II-7b révèle que certaines particules de poudre, 

une minorité, présentent des pores.  
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Figure II-7.Images MEB de la poudre d’alliage 625 obtenue par atomisation gaz, (a) en vue 3D, (b) en coupe transverse. 

II.2.2 SUBSTRAT EN ACIER FAIBLEMENT ALLIE A387 

 Les substrats utilisés pour fabriquer les pièces de l’étude sont issus d’une plaque d’acier laminé 

de type A387 grade 22 classe 2 (ou EN 10CrMo9-10) de 2000 x 1000 x 10mm. Les substrats de forme 

rectangulaire (100 x 200 x 10 mm) et carrée (100 x 100 x 10 mm) sont extraits par découpe au jet d’eau. 

La composition de l’acier A387 Grade 22 Classe 2 renseignée par le fournisseur est donnée en Tableau 

II-2. 

Tableau II-2. Composition chimique du substrat en acier A387 grade 22 classe 2 (% massique) donnée par le fournisseur. 

Fe C Si Mn Cr Mo Ni P S Al N Cu Sn 

Bal. 0,11 0,27 0,57 2,07 0,94 0,04 0,011 0,002 0,027 0,007 0,02 0,01 

La Figure II-8 révèle la microstructure ferrito-perlitique de l’acier A387 qui résulte des traitements de 

normalisation (940°C) et de revenu (740°C). Des essais de dureté Vickers avec une charge de 200 g ont 

permis de déterminer une dureté moyenne du matériau de 184 ± 5 HV0,2 dans l’état de réception. 

 

Figure II-8. Image au microscope optique de la microstructure de l’acier A387 après attaque au réactif Nital 2%.  
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Après découpe, chaque substrat est d’abord décapé sur toutes ses faces à l’aide d’une roue de décapage 

Scotch-Brite CG-SZ afin d’enlever l’épaisse couche de corrosion. En vue de la réalisation des dépôts qui 

s’ensuit, ce décapage permet d’améliorer l’absorptivité du laser et d’améliorer la qualité de l’interface 

substrat/dépôt. Puis, à l’aide d’une ponceuse orbitale équipée d’une grille abrasive P80, les faces sont 

polies afin d’obtenir un état de surface mat qui permettra de limiter, lors de la fabrication, le 

réfléchissement du laser dans les lentilles pouvant être à l’origine d’erreurs machine. Les substrats sont 

ensuite dégraissés à l’acétone et nettoyés à l’éthanol. Le résultat ainsi obtenu à partir de l’état initial et 

après chacune des deux étapes de préparation est illustré en Figure II-9. A l’issue de la préparation, les 

substrats sont directement placés dans la machine sous atmosphère inerte d’argon pour protéger les 

surfaces préparées. 

 

Figure II-9. Evolution du substrat en acier A387 au cours des différentes étapes de préparation de surface en vue du dépôt 
d’alliage 625. 

 

II.2.3 ELABORATION DES ECHANTILLONS 

II.2.3.1 Architecture des échantillons 

 Dans le cadre de ces travaux, des pièces à architecture à gradient de composition ont été 

élaborées par LMD-p sur substrat laminé en A387 de dimensions 100 x 100 x 10 mm. Aucune poudre 

d’acier A387 n’étant disponible sur le marché, les mélanges permettant les compositions intermédiaires 

du gradient ont été réalisés à l’aide d’une poudre de fer pur à 99,5% et de granulométrie 38-106 µm. 

Cette poudre est commercialisée par NEYCO et la composition donnée par le fournisseur est présentée 

en Tableau II-3. 

Tableau II-3. Composition chimique selon le fournisseur NEYCO de la poudre de Fer pur à 99,5% (en ppm). 

Fe Co Ni Si P S 

Bal. 12 10 10 100 95 
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Pour chaque pièce ainsi fabriquée, le dépôt est constitué 8 couches successives, composées chacune 

de 78 cordons de longueur 85 mm. La hauteur totale de dépôt est de 11 mm. Afin de réaliser le gradient 

de composition, deux compositions intermédiaires ont été retenues : 80% Ni625 + 20% Fe et 

20% Ni625 + 80% Fe (en % massique). Chacune de ces compositions intermédiaires est déposée deux 

fois, soit un total de 4 couches de compositions intermédiaires. Finalement, 4 couches d’alliage 625 sont 

déposées. L’architecture à gradient de composition est schématisée en Figure II-10a. 

Afin d’étudier l’intérêt de l’architecture à gradient de composition (AG), une seconde architecture de 

dépôt direct a également été fabriquée afin de servir de référence (AR). Cette architecture est 

constituée de 4 couches d’alliage 625, conduisant à un dépôt de 5 mm d’épaisseur, et est schématisée 

en Figure II-10-b. 

 

Figure II-10. Schémas illustrant les architectures (a) à gradient de composition (AG), et (b) de référence (AR). 

 

II.2.3.2 Mélanges de poudres 

 Afin de procéder à la préparation des compositions intermédiaires qui constituent le gradient 

chimique de l’architecture à gradient, les poudres d’alliage 625 et de Fe sont mélangées en amont de la 

fabrication. Dans un premier temps, 50 % de la masse totale des poudres d’alliage 625 et de Fe 

nécessaires à l’obtention du mélange souhaité sont prélevés. Les deux poudres sont mélangées 

manuellement pendant 3 minutes, par une agitation manuelle imitant les mouvements d’un mélangeur 

dynamique 3D puis le reste des poudres est ajouté et le mélange continue pendant 3 minutes 

supplémentaires. Le Tableau II-4 présente les compositions théoriques des deux mélanges 

(80% Ni625 + 20% Fe et 20% Ni625 + 80% Fe). 

Tableau II-4. Compositions théoriques des mélanges de poudre constituant le gradient de composition en % massique. 

% massique Ni Fe Cr Mo Nb Mn Si 

80% Ni625 + 20% Fe 49,7 21,3 17,2 7,6 3,2 0,3 0,3 

20% Ni625 + 80% Fe 12,4 80,3 4,3 1,9 0,8 0,1 0,1 
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II.2.4 ECHANTILLONS ISSUS DE LA METALLURGIE CONVENTIONNELLE 

 Une barre d’alliage 625 forgée, de dimensions 250 x 25 x 5 mm et dont la composition a été 

mesurée par spectroscopie de fluorescence X est présentée dans le Tableau II-5, a été mise à disposition 

par l’entreprise VEOLIA Environnement. 

Tableau II-5. Composition de l’alliage 625 en % massique 

Ni Cr Fe Mo Nb C Mn Si Ti Cu 

61,8 21,3 4,6 8,4 3,1 n-d n-d 0,2 0,2 0,1 

 

II.3 ESSAIS D’OXYDATION À HAUTE TEMPÉRATURE 

II.3.1 PREPARATION DES ECHANTILLONS EN VUE DES ESSAIS A HAUTE TEMPERATURE 

Des échantillons parallélépipédiques de dimensions latérales 10 mm x 10 mm ont été extraits des pièces 

issues du procédé LMD-p par électroérosion à fil. La hauteur des échantillons de référence (dépôt direct) 

ou d’architecture à gradient de composition est de 15 ou 21 mm respectivement (Figure II-11). Pour les 

échantillons oxydés à 800°C, en raison de la forte réactivité de l’acier A387 à cette température et donc 

dans un souci d’encombrement dans le creuset, une partie du substrat acier a été tronçonnée à l’aide 

de la tronçonneuse PRESI MECATOME 201A pour n’en conserver que 3 mm (illustré par les pointillés en 

Figure II-11). 

 

Figure II-11. Dimensions des échantillons après découpe par électroérosion à fil. 

Pour tous les échantillons, un polissage au papier SiC jusqu’au grade P600 a été effectué sur chacune 

des 6 faces afin d’avoir un état de surface initial de référence, normalisé et similaire pour tous les 

échantillons. Ce polissage permet également de s’affranchir de la rugosité de surface due au procédé 

LMD-p et des éventuelles modifications microstructurales générées lors de la découpe par 

électroérosion. Les échantillons sont ensuite nettoyés à l’éthanol dans un bac à ultrasons et leur masse 

ainsi que leurs dimensions initiales sont mesurées respectivement à l’aide d’une balance Mettler Toledo 

(de précision ± 0,1 mg) et d’un pied à coulisse numérique Fischer (précision ± 10 µm). À l’issue de la 

prise de mesure, les échantillons sont à nouveau nettoyés à l’éthanol au bain à ultrasons.  
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En conditions réelles d’utilisation, seule la surface externe du dépôt en alliage 625 est en contact avec 

l’atmosphère corrosive. De ce fait, les dépôts solides de NaCl sont effectués uniquement sur la face 

supérieure des échantillons qui subiront par la suite des essais d’oxydation active. Aussi, lors du dépôt, 

les cinq autres faces de l’échantillon sont protégées grâce à une enveloppe en papier aluminium. En 

amont du dépôt, l’aire de la surface supérieure et la masse de l’échantillon sont déterminées afin de 

déterminer la masse de NaCl déposée par unité de surface. La méthode permettant de réaliser un dépôt 

solide de NaCl [129] consiste à porter l’échantillon à environ 70-80°C, à l’aide d’une plaque chauffante, 

et de pulvériser à sa surface une solution sursaturée en NaCl (3,6 g pour 10 mL d’eau distillée) (Figure 

II-12). Les pulvérisations sont réitérées jusqu’à obtenir un dépôt solide de NaCl de 3 à 4 mg.cm- 2. Afin 

d’avoir un dépôt le plus homogène possible, des rotations de 90° de l’échantillon sont effectuées à 

fréquence régulière. Ce dépôt peut être qualifié de couvrant, comme montré en Figure II-13 sur les 

images MEB. L’analyse d’image à l’aide du logiciel ImageJ a conduit à l’obtention d’un taux de 

recouvrement de la surface des échantillons de 75 à 85 %. 

 

Figure II-12. Dispositif permettant de réaliser les dépôts solides de NaCl. 

 

 

Figure II-13. Cartographie MEB-EDS d’un dépôt couvrant (3 – 4 mg/cm²) de NaCl. 
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II.3.2 ESSAIS D’OXYDATION EN CONDITIONS ISOTHERMES 

 Les essais d’oxydation à haute température ont été effectués à 650 et 800°C sous air de 

laboratoire pour des durées allant jusqu’à 5 000 h. Les températures choisies sont représentatives des 

environnements dans lesquels évolue l’alliage 625. Les traitements d’oxydation ont été réalisés dans 

des fours à moufle Carbolite CWF 1300 équipés d’un contrôleur Eurotherm (Figure II-14a). La 

température réelle du four est contrôlée à l’aide d’un thermocouple extérieur inséré dans le four avant 

le début des essais d’oxydation. Les essais avec et sans dépôt de NaCl sont réalisés dans deux fours à 

moufle différents afin d’éviter la contamination par le chlore des échantillons sans dépôt. Chaque 

échantillon est disposé dans un creuset individuel cylindrique en alumine pure à 99,8 % (Figure II-15). 

Avant les essais d’oxydation, les creusets sont passés à 800°C pendant 24 h puis nettoyés à l’éthanol. 

Un creuset neuf est utilisé pour chaque échantillon. Lors des essais d’oxydation, les échantillons sont 

placés au centre du four et un échantillon correspond à une durée d’exposition. Une fois la durée 

d’exposition atteinte, le creuset avec l’échantillon est retiré du four chaud et subit un refroidissement 

à l’air ambiant. 

 

Figure II-14. (a) four Carbolite CWF 1300 (b) thermobalance SETSYS Evolution utilisés pour les essais d’oxydation 

 

Figure II-15. (a) Dessins techniques des creusets en alumine utilisés, échantillons (b) sans, (c) avec dépôt solide de NaCl avant 
la mise au four. 

Dans le cadre de ce travail, il a été décidé d’étudier uniquement la cinétique de croissance des couches 

d’oxyde formées au niveau de la surface supérieure des échantillons, soit où la composition est celle de 

l’alliage 625. En effet, en conditions réelles d’utilisation, seule cette surface est en contact avec 
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l’atmosphère corrosive. La Figure II-16 met en avant la face étudiée lors de cette étude. Dans un premier 

temps, au vue de la nature des échantillons, il a été décidé de suivre les cinétiques d’oxydation à partir 

de l’évolution dans le temps de l’épaisseur de la couche d’oxyde formée. 

 

Figure II-16. Face de l’échantillon étudiée pour déterminer les cinétiques d’oxydation de l’alliage 625 LMD-p. 

Le logiciel d’analyse d’images ImageJ a été utilisé afin de mesurer l’épaisseur de la couche d’oxyde. La 

constante cinétique (𝑘𝑝𝑒) a ensuite été déterminée à partir de l’Équation II-1. 

𝑒 = √𝑘𝑝𝑒 × 𝑡 Équation II-1 

Des analyses thermogravimétriques de courtes durées ont également été réalisées afin de suivre 

l’évolution de la prise de masse surfacique en fonction de la durée d’exposition. Ces essais ont été 

réalisés dans une thermobalance SETARAM THEMYS (Figure II-14b) à 800°C. Néanmoins, l’architecture 

complexe des échantillons, comportant 2 à 4 compositions différentes selon le type d’architecture, 

nécessite une préparation supplémentaire. Pour cela, des échantillons d’alliage 625 de dimensions 10 x 

10 x 1,5 mm ont été prélevés dans les échantillons LMD- p à l’aide de la micro-tronçonneuse PRESI 

Mecatome T180, comme illustré en Figure II-16, et polis jusqu’au papier P600. Les essais ont été réalisés 

sous flux d’air sec de 40 mL/min, la montée et la descente en température se font respectivement à une 

vitesse de 10 et 50°C/min. Le temps de maintien en température est de 100 h. 

Le Chapitre I a montré l’influence de la microstructure initiale sur les cinétiques d’oxydation. Aussi, un 

traitement thermique de remise en solution à 1 100°C pendant 2 h suivi d’une trempe à l’eau, a été 

réalisé sur des échantillons d’architecture de référence. L’objectif de ce traitement thermique est 

d’effacer la structure dendritique résultant de la ségrégation de certains éléments [139] et à l’origine 

d’une hétérogénéité chimique pouvant influencer la résistance à l’oxydation haute température de 

l’alliage 625 [62,80]. Le comportement à haute température des échantillons remis en solution a été 

testé lors d’essais d’oxydation réalisés à 800°C sous air de laboratoire pour des durées d’exposition de 

100 et 1000 h sans dépôt de NaCl uniquement. La préparation de ces échantillons est similaire à celle 

détaillée en Section II.3.1. 
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La cinétique d’oxydation de l’alliage 625 issu de la métallurgie conventionnelle, présenté en Section 

II.2.4, a également été étudié par analyse thermogravimétrique afin d’avoir une comparaison avec les 

échantillons LMD-p dans les mêmes conditions d’exposition. Des échantillons de dimensions 10 x 10 x 

5 mm ont été prélevés dans la barre puis préparés selon le même protocole que celui présenté en 

Section II.3.1. 

 Les différents essais d’oxydation de l’alliage 625 en conditions isothermes sous air de 

laboratoire réalisés dans le cadre de ces travaux sont synthétisés dans les tableaux suivants : 

Tableau II-6. Essais réalisés en four à moufle sous air de laboratoire sans dépôt de NaCl. 

Conditions 

Durée 

d’exposition (h) 

800°C 

LMD-p 

Brut de fabrication 

LMD-p 

Traité thermiquement 

24 x  

100 x x 

500 x  

1 000 x x 

2 500 x  

 

Tableau II-7. Essais réalisés par analyse thermogravimétrique sous air sec, sans dépôt de NaCl. 

Conditions 

Durée 

d’exposition (h) 

800°C 

LMD-p 

Brut de fabrication 

LMD-p 

Traité thermiquement 

Conventionnel 

Forgé 

100 x x x 

 

Tableau II-8. Essais réalisés en condition isotherme en four à moufle, sous air de laboratoire avec dépôt de NaCl. 

Conditions 

Durée 

d’exposition (h) 

800°C 650°C 

LMD-p 

Brut de fabrication 

LMD-p 

Traité thermiquement 

1 x x 

24 x x 

100 x x 

500 x  

1 000 x x 

2 500 x x 

5 000  x 
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II.4 TECHNIQUES DE CARACTÉRISATION 

II.4.1 MICROSCOPIE OPTIQUE 

 La microscopie optique est utilisée pour mettre en avant les changements de composition des 

échantillons et étudier leur microstructure dans un état initial (brut de fabrication, appelé par la suite 

brut de FA) et après vieillissement. Afin de caractériser les échantillons brut de FA, ces derniers sont 

enrobés de sorte à observer les deux directions de fabrication : le plan XZ, qui correspond à une vue en 

coupe transverse des cordons et le plan YZ, qui correspond à une vue longitudinale des cordons, l’axe Z 

étant l’axe de construction (Figure II-17). Pour les échantillons vieillis, seul le plan parallèle à la direction 

des cordons (YZ) est observé. 

 

Figure II-17. Images au microscope optique après attaque Adler de l’interface 100% Ni625 / 80% Ni625 + 20%Fe en coupe : 
(a) transverse-XZ et (b) longitudinale-YZ. 

 Une fois enrobés, les échantillons sont polis jusqu’à la suspension diamantée 1 µm. Pour révéler 

les microstructures, les échantillons sont ensuite attaqués à l’aide d’un réactif chimique afin de révéler 

des caractéristiques telles que la forme des grains, la structure dendritiques et les bains de fusion. Au 

vu de la nature des échantillons et des compositions différentes qui les constituent, différents réactifs 

d’attaques chimiques ont dû être utilisés afin de mettre en évidence la microstructure. Le Tableau II-9 

résume les différentes conditions d’attaque en fonction du matériau. 

Tableau II-9. Réactifs d’attaque chimique en fonction du matériau et condition d’attaque. 

Réactif Matériau Composition Temps d’attaque (s) 

Nital 2% 
Acier A387 

20% Ni625 + 80%Fe 

HNO3 

Ethanol 
90s 

Adler 
Ni625 

80% Ni625 + 20%Fe 

HCl 

Fer III chorure, 6H2O 

Ammonium tetrachlorocuprate(II) dihydrate 

3-4s 
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Pour effectuer les observations métallographiques, deux microscopes optiques ont été utilisés : 

• un microscope KEYENCE VHX7000 (IRT Saint-Exupéry – Toulouse), 

• un microscope Olympus DSX510 (SATT SAYENS – Dijon). 

II.4.2 MICRODURETE VICKERS (HV) 

 La microdureté Vickers a été utilisée afin de réaliser des profils sur toute la hauteur de 

l’échantillon dans l’objectif de relier les évolutions microstructurales (précipitation ou remise en 

solution de phases secondaires, diffusion des éléments, évolution de la taille de grain) à la dureté. Les 

mesures de microdureté ont été effectuées à IRT Saint-Exupéry (Toulouse) et à SATT SAYENS (Dijon) à 

l’aide d’un duromètre Micro-Vickers ZHVµ ZWICK/ROELL avec une charge de 200 g. Les échantillons 

caractérisés par microdureté sont les échantillons brut de fabrication LMD-p et ceux vieillis à 800°C 

pendant 100 et 1 000 h (sélectionnés pour l’étude de caractérisation de l’évolution métallurgique). Les 

profils ainsi réalisés commencent dans la partie supérieure en alliage 625 et se terminent dans la partie 

inférieure en acier A387. Afin de diminuer le pas entre deux indents tout en veillant à conserver une 

distance inter-indent suffisante pour ne pas perturber les mesures, les indents sont espacés de 260 µm 

et un décalage de 20 µm est prévu afin de couvrir la plus grande surface possible. La Figure II-18 illustre 

les conditions dans lesquelles sont réalisés les essais de dureté. La lecture des empreintes se fait de 

manière automatique au grossissement x40 et la mise au point est ajustée toutes les deux empreintes. 

Une fois la lecture automatiques des indents terminées, certaines mesures sont reprises manuellement 

afin de vérifier de leur exactitude. 

 

Figure II-18. Schéma illustrant le modèle de mesure des profils de dureté. 

II.4.3 MICROSCOPIE ELECTRONIQUE A BALAYAGE (MEB) 

 Les échantillons bruts de FA et vieillis à haute température ont été caractérisés par microscopie 

électronique à balayage. Les échantillons bruts de FA ont été caractérisés en coupe transverse selon les 

plans XZ et YZ, décrits ci-dessus. Les échantillons vieillis ont quant à eux été caractérisés à la fois en 

surface et en coupe transverse. Pour les observations en coupe transverse, tous les échantillons, bruts 

de FA et vieillis ont été enrobés à froid dans une résine IP époxy à faible retrait, choisie afin d’éviter 

d’endommager les couches d’oxyde formées à la surface des échantillons vieillis. Les échantillons ont 

été polis à l’aide d’une polisseuse automatique ESCIL Saphir 520 jusqu’à la suspension diamantée 1 µm. 
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Une fois polis, les échantillons sont métallisés au carbone pour éviter les phénomènes de charge. Les 

caractérisations MEB des coupes transverses ont permis, à la fois, de caractériser les produits de 

corrosion (épaisseur, morphologie et distribution élémentaire) et de suivre l’évolution métallurgique 

(phases en présence, comportement des interfaces et distribution élémentaire) du matériau métallique 

suite au vieillissement. Des profils MEB-EDS réalisés avec des pointés tous les 30 µm sur toute la hauteur 

des échantillons ont permis de suivre l’évolution de la composition élémentaire le long du dépôt. 

Toutes ces caractérisations ont été réalisées au Laboratoire ICB à Dijon à l’aide d’un microscope JEOL 

JSM-7600F à émission de champ (FEG) équipé d’un détecteur EDX de Oxford Instruments permettant 

les analyses chimiques. La majorité des analyses ont été faites à une tension d’accélération de 15 keV, 

néanmoins, dans certains cas, une baisse de la tension d’accélération à 5 keV a été nécessaire pour 

observer les éléments fins de la microstructure (phases secondaires, chlorures métalliques). Les 

données acquises ont été traitées avec le logiciel INCA de Oxford Instruments. 

II.4.4 DIFFRACTION DES RAYONS X (DRX) 

 La diffraction des rayons X a permis les phases cristallines présentes dans les couches d’oxyde. 

Ces analyses ont été réalisées au Laboratoire ICB à Dijon sur le diffractomètre BRUKER D8 Advance 

utilisant une source de rayons X ayant la longueur d’onde du Cu-Kα (λ = 0,154 nm) et couplé avec un 

détecteur LYNXEYE. Les analyses DRX ont été réalisées uniquement sur la face supérieure des 

échantillons correspondant à l’alliage 625 (Figure II-19). 

 

Figure II-19. Exemple de surface (en jaune) analysée par diffraction des rayons X après essai d’oxydation. 

Pour les échantillons oxydés sans dépôt de NaCl, une géométrie à angle fixe d'incidence de 2° à 8° a été 

utilisée pour diminuer le signal de la matrice et mettre en évidence les phases présentes dans la couche 

d’oxyde et en extrême surface de la matrice. Pour les échantillons vieillis avec dépôt solide de NaCl, les 

diffractogrammes sont obtenus en géométrie θ-θ afin d’analyser des couches de produits de corrosion 

nettement plus épaisses. Les diffractogrammes ont été analysés à l’aide du logiciel DiffracEVA (Bruker) 

utilisant la base de données ICDD. 

II.4.5 DIFFRACTION DES ELECTRONS RETRODIFFUSES (EBSD) 

 La technique de diffraction des électrons rétrodiffusés (Electron BackScattered Diffraction - 

EBSD) a permis de suivre l’évolution de la microstructure le long du dépôt de fabrication LMD-p (taille, 

morphologie et orientation des grains). Ces analyses ont été également réalisées afin d’identifier les 
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phases secondaires observées pour les échantillons bruts de FA. En vue de ces caractérisations, les 

coupes transverses des échantillons ont été polies jusqu’à l’état miroir en terminant avec une finition à 

l’alumine (0,3 µm). Les analyses ont été effectuées à l’aide d’un MEB-FEG JSM-7100TTLS LV équipé d’un 

détecteur EDS (XMax, Oxford Instruments) et d’une caméra EBSD (NordlysNano, Oxford Instruments) 

au Centre de Microcaratérisation Raimond Castaing à Toulouse. Les résultats des analyses EBSD ont été 

exploitées avec les logiciels AZtec Energy et Channel 5 (Oxford Instruments). 

II.4.6 MICROSONDE DE CASTAING (EPMA-WDS) 

 La microsonde de Castaing (Electron Probe Micro Analyzer - EPMA) a été utilisée pour quantifier 

finement la composition chimique de la zone métallique endommagée par la corrosion active. Les 

analyses ont été réalisées au Centre de Microcaratérisation Raimond Castaing à Toulouse. Cette 

technique a permis de réaliser une cartographie qualitative de la distribution élémentaire dans les zones 

d’intérêt, ainsi que des profils quantitatifs pour mettre en avant la déplétion ou l’enrichissement de 

certains éléments de l’alliage. Pour ces analyses, les échantillons ont été métallisés au carbone pour 

améliorer la conductivité électrique de la surface et éviter les phénomènes de charge. Les analyses sont 

effectuées à l’aide de la microsonde Cameca SXFiveFE (CAMECA), calibrée sur des standards, à une 

tension de 10 keV et un courant de 50 nA. 

II.4.7 MICROTOMOGRAPHIE X 

 La microtomographie aux rayons X [140,141] est une méthode non destructive de visualisation 

3D et de caractérisation de la structure interne des matériaux. Son principe consiste à acquérir des 

séries de radiographies X d’un échantillon mis en rotation sur 360° (tomographie de laboratoire). Un 

générateur de rayons X émet un faisceau conique qui traverse l’échantillon, puis le signal est ensuite 

transmis à un détecteur qui enregistre chaque radiographie. L’ensemble des radiographies est utilisé 

pour reconstruire, à l’aide d’un algorithme de reconstruction 3D, l’intérieur de l’objet. Cette technique 

a permis de caractériser la zone poreuse observée dans le cas des échantillons exposés à 800°C sous air 

de laboratoire avec dépôt de NaCl. Les analyses ont été réalisées sur un échantillon parallélépipédique 

d’environ 2 mm de section et 5 mm de hauteur. Un système de microtomographie EasyTom 230 (RX 

Solutions) a été utilisé, avec une résolution d’acquisition de 1,48 µm / voxel. La reconstruction a été 

effectuée avec le logiciel X-Act (RX Solutions). La taille finale du volume reconstruit est de 1,55 mm x 

1,83 mm x 0,83 mm. Le traitement des images 3D a été réalisé avec le logiciel Avizo 2023.1 (Thermo 

Fisher Scientific). La phase poreuse est séparée de la matrice par combinaison de méthodes de filtrages 

suivi d’un seuillage automatisé sur l’histogramme de l’image. L’identification des pores par tomographie 

X permet d’évaluer leur volume, leur répartition spatiale et leur connectivité.  





 

 

III. CHAPITRE III : APPROCHE A GRADIENT POUR 
L’ELABORATION D’UN SYSTEME EN ACIER FERRITIQUE ET 

ALLIAGE 625 

 

 

 

 

CHAPITRE III 

 

APPROCHE A GRADIENT POUR L’ELABORATION D’UN 

SYSTEME EN ACIER FERRITIQUE ET ALLIAGE 625 
  



 

 



Approche à gradient pour l’élaboration d’un système en acier ferritique et alliage 625 83 

 Ce chapitre se propose de décrire la méthodologie utilisée afin de fabriquer, grâce au procédé 

Laser Metal Deposition-powder, le système de matériau à gradient de composition faisant l’objet de ces 

travaux de thèse. Deux matériaux de dépôt ont été envisagés pour la réalisation de ces systèmes. 

Le premier est un alliage NiCrSiB (Colmonoy 6®), couramment utilisé pour des applications nécessitant 

une bonne résistance à la corrosion et à l’usure [142–144], est généralement déposé par projection 

thermique et semble être un bon candidat aux techniques de déposition laser [142,145]. L’étude visant 

à l’élaboration d’un système à gradient de composition a d’abord été concentrée sur le Colmonoy 6®. 

Dans ce sens, de nombreuses optimisations, et notamment l’architecture du gradient, ont été 

effectuées uniquement pour cet alliage. Cependant, malgré le travail réalisé, aucune des tentatives de 

fabrication de coupons à gradient « acier → Colmonoy 6® » n’a permis de réaliser des échantillons 

pouvant être utilisés pour des essais d’oxydation. 

 Ce chapitre se concentre donc uniquement sur la réalisation des dépôts d’alliage 625 et détaille 

le développement des différents paramètres utilisés pour la fabrication d’échantillons par LMD-p. Deux 

architectures de dépôt ont été réalisées et étudiées dans ces travaux. La première est une architecture 

de référence (AR) et consiste en un dépôt direct de l’alliage 625 sur le substrat en acier ASTM A387 (EN 

10CrMo9-10). Cette approche est appelée « approche directe » ou « acier A387 / alliage 625 ». La 

seconde architecture utilise l’approche à gradient (AG), qui sera aussi appelée « acier A387 → alliage 

625 » dans la suite du manuscrit, avec deux compositions intermédiaires : 20% Ni625 + 80% Fe et 80% 

Ni625 + 20% Fe (en % massique). Le choix de ces compositions intermédiaires vient de l’étude sur 

l’alliage NiCrSiB et résulte du bon compromis entre une transition douce entre les matériaux et une 

hauteur totale de fabrication limitée. 

Dans ce chapitre, en plus de la recherche des paramètres optimaux du procédé, les résultats des 

caractérisations métallurgiques réalisées sur les deux architectures de référence et à gradient, seront 

détaillés. L’objectif de ce chapitre est de décrire la démarche adoptée afin de réaliser un système à 

gradient de composition pour un couple de matériaux de nature différente et d’avoir une idée précise 

de l’état métallurgique de ce système qui sera, par la suite, exposé à haute température. Ce chapitre 

regroupe une partie orientée procédé de fabrication et une partie axée sur la caractérisation 

métallurgique des matériaux fabriqués. 
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III.1 CHOIX DES PARAMETRES DU PROCEDE ET ELABORATION DES ECHANTILLONS 

 Cette première partie du chapitre a pour objectif d’expliciter la méthodologie mise en place 

pour déterminer les paramètres de fabrication du couple de matériaux acier A387 et alliage 625. Le 

premier objectif consiste à identifier une fenêtre de bon fonctionnement de la machine, le second à 

fabriquer des dépôts de bonne qualité, avec une bonne accroche et une bonne santé matière. 

III.1.1 ETUDE PARAMETRIQUE EN VUE D’UN DEPOT D’ALLIAGE 625 SUR L’ACIER FERRITIQUE A387 

III.1.1.1 Elaboration de la cartographie procédé 

 L’étude paramétrique vise à déterminer les paramètres de fabrication : puissance laser P, 

vitesse de déplacement de la buse V et débit de poudre injectée Q, qui soient à la fois adaptés au couple 

de matériaux et qui remplissent les critères de qualité énoncés ci-dessus. Pour ce faire, plusieurs mono-

cordons sont fabriqués avec différentes combinaisons des paramètres P, V et Q. Dans un premier temps, 

l’étude paramétrique a été réalisée pour le couple de référence, dépôt en alliage 625 sur substrat en 

acier A387. Les paramètres déterminés à l’issue de cette étude ne seront donc pas optimisés pour les 

mélanges de l’architecture à gradient, mais l’optimisation des paramètres pour chacun des mélanges 

entrainerait une augmentation considérable du nombre de mono-cordons à fabriquer. 

Le choix de la valeur des paramètres testés a été fait de sorte à balayer la fenêtre de capacité de la 

machine BeAM Modulo400, soit : 

• 450 < P < 2000 W ; 

• 290 < V < 2000 mm/min ; 

• 4 < Q < 30 g/min. 

C’est ainsi que 7 puissances, 6 vitesses et 5 débits, soit au total 210 combinaisons de paramètres, ont 

été testés. 

Chacune des combinaisons a permis de fabriquer un mono-cordon en alliage 625 d’une longueur de 

30 mm sur un substrat en acier A387 préparé selon le protocole décrit en Section II.2.2. La fabrication 

des 210 mono-cordons de l’étude paramétrique a été optimisée à la fois dans un souci de temps et pour 

faciliter les caractérisations ultérieures. Ainsi, sur un substrat sont fabriqués 42 mono-cordons avec un 

même débit, l’étude a donc nécessité 5 substrats pour les 5 débits étudiés. Sur un même substrat, il est 

possible de distinguer 6 îlots de 7 mono-cordons. Un îlot correspond à une vitesse et les vitesses sont 

testées de la plus rapide (V1) à la plus lente (V6). Au sein d’un îlot, la vitesse de déplacement de la buse 

est donc constante et la puissance laser augmente de P1 à P7 pour chaque mono-cordon. La Figure III-1 

présente un substrat avec les mono-cordons fabriqués pour illustrer la stratégie d’optimisation utilisée 

lors de l’étude paramétrique.  
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Figure III-1. Photo d’un substrat en acier A387 illustrant la stratégie de fabrication des mono-cordons en alliage 625 pour 
l’étude paramétrique. 

Lors du dépôt d’un mono-cordon, la température du substrat proche de la trajectoire du laser 

augmente. Cette augmentation de température peut alors affecter la morphologie du mono-cordon 

déposé à côté. Aussi afin de s’assurer que la température du substrat soit identique pour chaque mono-

cordon déposé, une stratégie de dépôt particulière a été adoptée. Celle-ci consiste à d’abord déposer 

tous les mono-cordons d’une même puissance (et d’un même débit), en faisant varier les vitesses de la 

plus rapide à la plus lente. Un schéma illustrant la stratégie de dépôt adoptée lors de la réalisation des 

mono-cordons pour l’étude paramétrique est disponible en Annexe 4. Cette stratégie permet 

d’augmenter le temps entre le dépôt de deux mono-cordons côte-à-côte, afin de laisser le substrat 

refroidir et d’avoir une température de substrat équivalente pour tous les mono-cordons. 

Une fois la fabrication des 210 mono-cordons achevée, chacun est préparé puis caractérisé comme 

décrit en Section II.1.2. Les mono-cordons sont ensuite distingués selon les trois catégories : 

• collage : pas de fusion du substrat sous le cordon ; 

• tête de clou : fusion du substrat seulement dans la partie centrale sous le cordon ; 

• bon cordon : fusion du substrat sous tout le cordon. 

 La Figure III-2 propose une représentation du résultat de cette étude paramétrique où chaque 

point correspond à une combinaison de P, V et Q. Le choix a été fait de tracer le rapport P/Q (en J/g) en 

fonction du rapport P/V (en J/mm). Cette représentation permet d’avoir une représentation 2D des 

résultats en fonction des 3 paramètres et peut être assimilée à une densité d’énergie massique (P/Q) 

en fonction d’une densité d’énergie linéique (P/V). 
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Figure III-2. Résultat de l’étude paramétrique pour un dépôt d’alliage 625 sur de l’acier A387 permettant la mise en évidence 
d’une fenêtre de bon fonctionnement machine. 

 Dans un premier temps, la Figure III-2 permet d’identifier deux zones majeures où les 

paramètres utilisés n’ont pas permis de fabriquer des mono-cordons continus et solidaires du substrat. 

Les combinaisons de paramètre en question sont représentées sur la figure par les symboles « X ».Ces 

deux zones correspondent aux conditions limites de la cartographie. La première région correspond aux 

combinaisons de paramètres avec un débit fixe de 4 g.min-1. La seconde région correspond aux 

combinaisons de paramètres fabriqués avec une puissance de 460 W. Parmi les combinaisons avec un 

débit de 4 g.min-1, certaines ont été à l’origine d’arrêts d’urgence de la machine pendant la fabrication. 

La mise en sécurité de la machine est due à une réflexion trop importante du laser dans les lentilles 

risquant d’endommager le bloc optique. Ainsi, au-delà d’une proportion critique de faisceau réfléchi, la 

machine se met en sécurité et stoppe la fabrication en cours. Le manque de poudre lié à l’utilisation de 

la machine proche de ses limites de capacité, en termes de faible débit, provoque une instabilité du 

débit de poudre délivré et est à l’origine de ces arrêts de sécurité. Pour ce qui est des mono-cordons 

non-fabricables à faible puissance, la puissance délivrée n’est pas suffisante pour fusionner à la fois la 

poudre et le substrat et permettre la formation d’un dépôt et son adhérence au substrat. 

La question d’adhérence dépôt/substrat est aussi mise en avant dans la Figure III-2, qui présente de 

nombreux mono-cordons appartenant à la classe « collage ». Les mono-cordons de cette catégorie ont 

pu être fabriqués mais l’aire de la zone refondue, Amix, est quasiment inexistante, comme visible en 

Figure III-3a. Or, cette zone refondue est primordiale puisqu’elle assure après solidification, par 

l’intermédiaire du mélange de matière, l’adhérence du dépôt au substrat ou des couches successives 

lors de la réalisation d’un coupon à plusieurs couches. Lorsque le lien métallurgique entre le dépôt et le 
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substrat n’est pas correctement établi, des défauts tels que des pores sont susceptibles d’apparaître, 

pouvant conduire à une décohésion du dépôt [14]. C’est pour cela qu’il a été possible d’observer des 

mono-cordons fabriqués, mais complètement décollés du substrat. La zone de mono-cordons collés 

correspond à des conditions de rapport 
𝑃

𝑉
 et/ou 

𝑃

𝑄
 faibles. 

 

Figure III-3. Image en coupe transverse après attaque au réactif Nital 2% d’un mono-cordon (a) appartenant à la catégorie 
« collage » et (b) dont les paramètres de fabrication sont ceux retenus à l’issue de l’étude paramétrique (D%=41,3). 

 Au cours de cette étude, sur 210 combinaisons de paramètres testées, seulement 83 mono-

cordons ont été fabriqués avec une bonne adhérence au substrat et sans provoquer d’arrêt machine, 

soit un taux de réussite de moins de 40 %. Ces résultats ont toutefois permis de mettre en avant une 

fenêtre opérationnelle de la machine, identifiée sur la Figure III-2, pour fabriquer des mono-cordons 

pour ce couple de matériaux alliage 625/acier A387. A noter que celle-ci se révèle être nettement plus 

réduite que les limites de capacité de la machine. 

Parmi les 83 combinaisons de paramètres qui ont conduit à des mono-cordons adhérents et sans 

problème machine, 76 font partie de la catégorie « tête de clou ». Ces mono-cordons sont fabricables 

mais présentent toutefois une morphologie qui n’est pas acceptable car la fusion du substrat est 

incomplète et se fait seulement dans la partie centrale sous le cordon. De plus, pour la fabrication d’une 

pièce en trois dimensions, cette géométrie de dilution en tête de clou peut être à l’origine de défauts 

de manque de fusion, néfastes pour la qualité du matériau fabriqué, lors de l’ajout de cordons côte-à-

côte. 

Lors de la caractérisation des mono-cordons, aucun ne respectait le critère nécessaire du taux de 

dilution compris entre 10 et 40 %, énoncé au Chapitre II, pour appartenir à la catégorie « bon cordon ». 

Afin de poursuivre l’étude paramétrique, la limite supérieure du critère de dilution habituellement 

utilisée a été étendue à 60 %. En effet, un taux de dilution de 60 % n’est pas néfaste pour la qualité de 

la fabrication, il s’agit plutôt d’un critère donné pour des questions de rendement, qui n’est pas pris en 

compte dans le cadre de ces travaux. 

Ainsi, une zone de fabrication de « bons cordons » a alors pu être mise en avant sur la cartographie 

procédé de la Figure III-2. Parmi les combinaisons de paramètres présentes dans cette zone, un jeu de 

paramètres « optimaux » a été retenu : P = 1660 W, V = 1950 mm/s et Q = 12 g/min. La coupe transverse 

du mono-cordon correspondant est montrée en Figure III-3b.  
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III.1.1.2 Influence des paramètres de fabrication sur la géométrie des mono-cordons 

 L’étude de l’influence des paramètres de fabrication sur la géométrie des mono-cordons est 

normalement réalisée sur des bons cordons. A partir de l’étude paramétrique et de la caractérisation 

des mono-cordons, il est possible de déterminer un modèle statistique-empirique décrivant l’évolution 

des caractéristiques géométriques du mono-cordon, Hc, Wc, Hmix et D%, en fonction du paramètre 

combiné défini comme 𝑃𝛼 . 𝑉𝛽 . 𝑄𝛾 [6–12]. Les coefficients α, β, γ pondèrent l’influence des paramètres 

de fabrication sur les caractéristiques géométriques du mono-cordon. L’analyse par régression linéaire 

donnée en Équation III-1, est utilisée pour déterminer les valeurs des coefficients α, β et γ grâce à des 

logiciels tels que MINITAB ou Microsoft Excel par essai-erreur [9,11] : 

𝑌 = 𝑎 ∗ (𝑋) + 𝑏 Équation III-1 

avec 𝑌 la caractéristique géométrique du mono-cordon, 𝑋 le paramètre combiné 𝑃𝛼 . 𝑉𝛽 . 𝑄𝛾 et 𝑎 et 𝑏 

des constantes. 

 Toutefois, à l’issue de l’étude paramétrique, le nombre de bons mono-cordons est insuffisant 

pour réaliser ce type d’étude. Néanmoins, il est tout de même possible d’observer l’effet des 

paramètres de fabrication P, V et Q sur la géométrie des mono-cordons en considérant dans l’étude les 

mono-cordons « fabricables ». La Figure III-4 présente les images des mono-cordons fabriqués avec une 

vitesse de déplacement de la buse et un débit de poudre constants et une puissance qui augmente, 

ainsi que le graphique associé représentant l’évolution des paramètres géométriques en fonction de la 

puissance laser. Lorsque la puissance augmente, la profondeur de pénétration Hmix et l’aire de la zone 

fusionnée Amix augmentent, ce qui a pour effet d’augmenter considérablement le taux de dilution D%. 

Les autres paramètres géométriques du mono-cordon ne montrent pas de changement particulier. 

 

Figure III-4. Images en coupe transverse des mono-cordons fabriqués avec un débit de poudre et une vitesse de déplacement 
constants et évolution des paramètres géométriques lorsque la puissance laser augmente.  
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Cette étude a été déclinée pour évaluer l’influence des autres paramètres de fabrication, vitesse de 

déplacement de la buse et débit de poudre injecté, sur la morphologie des mono-cordons. Les résultats 

sont présentés en Annexe 5 et le Tableau III-1 fait la synthèse des observations réalisées lors de cette 

étude. 

Tableau III-1. Synthèse de l’effet des paramètres de fabrication sur les caractéristiques géométriques de mono-cordons 
d’alliage 625 déposés sur un acier A387. 

 Hc Wc Ac Hmix Amix D% 

si P ↗ = = = ↗ ↗ ↗ 

si V ↗ ↘ ↘ ↘ ↘ ↘ ↗ 

si Q ↗ ↗ = ↗ ↘ ↘ ↘ 

 

III.1.1.3 Choix des paramètres d’incrément en vue d’une construction 3D 

 A partir de la cartographie procédé, le point de fonctionnement, P = 1660 W, V = 1950 mm/min 

et Q = 12 g/min, a pu être identifié et a été utilisé pour la suite de l’étude afin de déterminer les 

paramètres d’incréments latéral ΔXY et vertical ΔZ qui permettent de passer d’un mono-cordon à un 

coupon, i.e. un système en trois dimensions. 

 La première étape vise à déterminer la valeur de l’incrément latéral entre deux mono-cordons 

juxtaposés : ΔXY. La valeur de ΔXY dépend de la largeur du mono-cordon, Wc, qui elle-même dépend 

des paramètres de fabrication, et du taux de recouvrement imposé (%TR). La valeur de ΔXY est définie 

comme suit : 

∆𝑋𝑌 = (1 −
%𝑇𝑅

100
) ∗ 𝑊𝑐 Équation III-2 

Il est important de choisir un bon taux de recouvrement pour la fabrication car, dans le cas contraire, 

d’importants défauts peuvent être générés au moment de la construction. La Figure III-5 illustre des 

exemples de fabrications réalisées avec différents taux de recouvrement. 

 

Figure III-5. Schémas illustrant une fabrication avec un taux de recouvrement (a) insuffisant et (b) idéal, (c) excessif. 

 Des patchs, i.e. des couches de plusieurs mono-cordons déposés côte-à-côte, avec des taux de 

recouvrement allant de 20 à 70 % avec un pas de 10 % ont ainsi été réalisés. Après dépôt, des coupes 

transverses ont été préparées pour caractérisations métallographiques. Les images des patchs en coupe 

transverse et après attaque chimique sont présentées en Figure III-6.  
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Figure III-6. Images en coupe transverse après attaque au Nital 2% des patchs fabriqués avec des taux de recouvrement allant 
de 20 à 70 %. 

Les observations laissent remarquer une ondulation de la surface pour les taux de recouvrement allant 

de 20 à 40 %. Cette ondulation est d’autant plus marquée que le taux de recouvrement est faible. De 

plus, pour ces faibles taux de recouvrement, le recouvrement des bains de fusion n’est pas suffisant et 

pourra être à l’origine de pores entre les mono-cordons lors du dépôt des couches supérieures, comme 

schématisé en Figure III-5a. Afin d’avoir une surface de dépôt la plus plane possible lors du dépôt de la 

couche supérieure, les taux de recouvrement de 50, 60 et 70 % sont acceptables. 

Le taux de recouvrement a également un effet sur le taux de dilution. Le taux de dilution du patch, Dpatch, 

donne la fraction de métal refondu, substrat ou couche n-1, lors de la fabrication de couche n et est 

défini par : 

𝐷𝑝𝑎𝑡𝑐ℎ(%) = (
𝐴𝑚𝑖𝑥

𝐴𝑚𝑖𝑥 + 𝐴𝑝𝑎𝑡𝑐ℎ
) ∗ 100 Équation III-3 

où Amix et Apatch sont respectivement l’aire de substrat refondu et l’aire du patch et sont illustrés en 

Figure III-7. 

 

Figure III-7. Image illustrant les paramètres Amix et Apatch. 

Comme illustré par le schéma en Figure III-5c, des taux de recouvrements trop importants peuvent 

conduire à la formation de pores au niveau de l’interface dépôt/substrat. A noter que phénomène n’a 

pas été observé dans le cadre de cette étude. 

L’évolution du taux de dilution en fonction du taux de recouvrement est présentée en Tableau III-2. Les 

résultats, montrent que le taux de dilution diminue lorsque le taux de recouvrement augmente. En effet, 

lors du dépôt, l’énergie apportée par le laser doit permettre de fusionner le mono-cordon précédent et 

le substrat en plus de la poudre. Aussi, plus le taux de recouvrement est important, plus la proportion 
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refondue du mono-cordon précédemment déposé est grande. L’énergie restante pour fusionner le 

substrat est donc moins importante ; à paramètres identiques, Amix diminue donc Dpatch diminue jusqu’à 

une pénétration insuffisante et la formation de pores. 

Tableau III-2. Evolution du taux de dilution du patch fabriqué en fonction du taux de recouvrement. 

Taux de recouvrement %TR (%) 20 30 40 50 60 70 

Taux de dilution Dpatch (%) 37,6 37,7 37,2 32,5 24,8 16,9 

Suite à cette étude, le taux de recouvrement optimal de 50 % est retenu. Celui-ci permet à la fois un 

bon taux de dilution, pour assurer une bonne cohésion entre le dépôt et le substrat, un bon 

recouvrement des bains de fusion et une surface supérieure relativement plane. La valeur de ΔXY 

correspondante est de 1,03 mm. 

 Le paramètre restant à déterminer avant de pouvoir procéder à l’élaboration d’une pièce est 

l’incrément vertical ΔZ, soit le décalage dans la direction Z de la buse entre deux couches successives. 

L’incrément vertical déterminé doit permettre d’assurer une distance de travail constante de 13 mm, 

correspondant à la distance focale du jet de poudre et du faisceau laser. La valeur de ΔZ a été 

déterminée par rapport à la hauteur moyenne de la couche et ajustée de façon empirique par essais-

erreurs. La valeur de ΔZ ainsi déterminée est de 0,6 mm. 

 La stratégie de fabrication utilisée pour déposer la couche est une stratégie en « aller-retour » 

puis un contour est réalisé avant de passer à la couche suivante qui commence où le premier cordon 

s’est arrêté. Le schéma présenté en Figure III-8 illustre cette stratégie de fabrication. 

 

Figure III-8. Schéma de la stratégie de construction utilisée. 

 A l’issue de cette étude, tous les paramètres ont été déterminés pour déposer un alliage 625 

par LMD-p sur un acier A387. Ces paramètres sont rassemblés dans le Tableau III-3. 
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Tableau III-3. Paramètres de fabrication déterminés à l’issue de l’étude paramétrique dépôt d’alliage 625 sur substrat acier 
A387 par LMD-p. 

Puissance (W) 1660 

Vitesse (mm.min-1) 1950 

Débit de poudre (g.min-1) 12 

ΔXY (mm) 1,03 

ΔZ (mm) 0,6 

Stratégie de fabrication Aller-Retour 

 Ces paramètres ont été utilisés pour fabriquer les coupons à architecture à gradient et de 

référence schématisés en Figure III-9. L’architecture à gradient, en Figure III-9a, est constituée de deux 

mélanges intermédiaires de compositions 20% Ni625 + 80% Fe et 80% Ni625 + 20% Fe. Ces mélanges 

sont déposés chacun sur deux couches, soit un total de quatre couches avec des compositions 

intermédiaires. Quatre couches d’alliage 625 sont ensuite déposées. Il est important de préciser que le 

changement de composition de la poudre d’apport implique une temporisation telle que la première 

couche de la nouvelle composition est déposée sur une surface froide. L’architecture de référence, 

représentée en Figure III-9b, est composée uniquement de quatre couches d’alliage 625 déposées 

directement sur le substrat en acier. 

 

Figure III-9. Schémas des architectures (a) à gradient de composition et (b) de référence. 

 Le protocole détaillant la préparation des mélanges de poudres d’alliage 625 et de Fe pour les 

compositions intermédiaires qui constituent le gradient chimique est présenté en Section II.2.3.2. Avant 

la réalisation des coupons, des prélèvements de poudre en sortie de buse ont été réalisés pour les deux 

mélanges, 80% Ni625 + 20% Fe et 20% Ni625 + 80% Fe, dans le but de s’assurer de la composition du 

mélange de poudre projeté. Les analyses ont été réalisées par spectrométrie par fluorescence X et sont 

présentées en Tableau II-4 et Tableau III-5, qui comparent les mesures expérimentales aux calculs 

théoriques. 

Tableau III-4. Synthèse des résultats d’analyse élémentaire en % massique du mélange 80% Ni625+20% Fe. 

% massique Ni Fe Cr Mo Nb Mn Si 

Théorique 49,7 21,3 17,2 7,6 3,2 0,3 0,3 

Fluorescence X 52,9 22,8 13,6 7,3 2,8 0,3 0,2 
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Tableau III-5. Synthèse des résultats d’analyse élémentaire en % massique du mélange 20% Ni625+80% Fe. 

% massique Ni Fe Cr Mo Nb Mn Si 

Théorique 12,4 80,3 4,3 1,9 0,8 0,1 0,1 

Fluorescence X 19,59 74,9 2,73 1,8 0,7 0,1 0,1 

Pour chacun des mélanges, les résultats montrent que les analyses par spectrométrie par fluorescence 

X réalisées sur les poudres présentent un écart relativement important par rapport à la composition 

théorique du mélange. Cet écart est visible notamment au niveau des teneurs en Ni, Fe et Cr. Toutefois, 

cet écart ne semble pas pouvoir s’expliquer par un mauvais dosage des poudres d’alliage 625 et de Fe. 

En effet, la teneur en Cr de chacun des mélanges est inférieure à la valeur théorique mais en parallèle 

la teneur en Fe est également inférieure à la valeur théorique. Finalement, il semble que la 

spectrométrie par fluorescence X ne soit pas adaptée pour déterminer la composition de ces mélanges 

de poudre. Ces résultats ont également été comparés aux résultats des analyses EDS réalisées lors des 

observations en coupe transverse des échantillons bruts de LMD-p en Section III.2. 

 Une fois les paramètres de fabrication déterminés et les matériaux (poudre, mélange et 

substrats) caractérisés, l’élaboration des coupons à architecture de référence et à gradient par procédé 

LMD-p a pu être lancée. Cependant, au cours des essais de fabrication du système à architecture à 

gradient de composition, de nombreux arrêts machine ont eu lieu. Les arrêts engendrés par la mise en 

sécurité de la machine ont été à l’origine de nombreux défauts au sein des coupons et n’ont pas permis 

d’achever la fabrication. Les coupons n’étaient donc pas utilisables pour poursuivre ces travaux avec les 

essais d’oxydation. 

Pour rappel, au début de l’étude paramétrique, l’hypothèse avait été faite que les paramètres optimisés 

pour le couple : dépôt alliage 625 / substrat acier A387, allaient permettre également de déposer les 

couches de composition de mélange. Le fait que les coupons n’aient pas pu être fabriqués entièrement 

infirme cette hypothèse. Une nouvelle étude paramétrique a dû être menée. 

 

III.1.2 OPTIMISATION DES PARAMETRES DE FABRICATION POUR L’ELABORATION DU SYSTEME A GRADIENT 

ACIER A387 → ALLIAGE 625 

 Suite à l’arrêt anticipé de la fabrication du coupon à architecture à gradient, une nouvelle étude 

paramétrique a été réalisée pour le couple dépôt 20% Ni625 + 80% Fe / substrat acier A387. La 

composition de la poudre pour fabriquer les mono-cordons correspond ainsi à la première composition 

du système à gradient. 

Pour cette nouvelle étude, il a été décidé de faire varier les paramètres P, V et Q uniquement dans la 

plage correspondant à la fenêtre opérationnelle identifiée en Figure III-2 lors de l’étude paramétrique 

présentée en Section III.1.1.1 pour le couple dépôt alliage 625 / substrat acier A387.  
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Le nouveau choix de la variation des paramètres est donc le suivant : 

• 50 < P/V < 300 J.mm-1 ; 

• 4000 < P/Q < 10 000 J.g-1 ; 

• Q > 13 g.min-1. 

Pour cette seconde étude, 5 puissances, 6 vitesses ainsi que 12 combinaisons de puissance et vitesse 

complémentaires ont été testées pour 3 débits différents, soit un total de 126 jeux de paramètres. 

L’objectif est d’assurer le choix des paramètres de construction pour la première composition. La 

stratégie de dépôt est la même que celle détaillée en Section III.1.1.1 et illustrée en Annexe 4, elle a 

simplement été ajustée pour les nouveaux paramètres testés. La caractérisation des mono-cordons 

déposés a permis d’élaborer la cartographie procédé présentée en Figure III-10. 

 

Figure III-10. Résultat de l’étude paramétrique recentrée dans la fenêtre de bon fonctionnement machine identifiée en 
Section III.1.1.1 pour un dépôt 20% Ni625 + 80% Fe sur de l’acier A387. 

 Les résultats de cette seconde étude paramétrique recentrée au niveau de la fenêtre de bon 

fonctionnement de la machine montre un taux de réussite de fabrication de mono-cordons de presque 

97%, validant ainsi la zone de bon fonctionnement de la machine BeAM Modulo 400 pour le couple de 

matériaux étudié. La combinaison de paramètres déterminée lors de la première étude paramétrique 

en Section III.1.1.1, pour le couple alliage 625 / acier A387, a été rajoutée sur la cartographie procédé. 

Il apparaît, à travers ces résultats, que la paramétrie précédemment déterminée se situe dans une zone 

de mono-cordons tête de clou. Ces résultats peuvent expliquer pourquoi ce jeu de paramètres n’a pas 

fonctionné pour la fabrication du mélange. 

Cette seconde étude paramétrique a mis en avant l’existence d’une région où les combinaisons de 

paramètres testées permettent la fabrication de bons mono-cordons. A noter que les critères de 

sélections de « bon cordon » sont ceux de la Section III.1.1.1 (avec D% < 60).  
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Parmi les bons mono-cordons identifiés, le jeu de paramètres P = 1580 W, V = 800 mm/min et Q = 13 

g/min, dont la coupe transverse est présentée en Figure III-11, est retenu. La zone de « bons » mono-

cordons est néanmoins relativement réduite. Un taux de bons cordons de 4 % n’est toujours pas 

suffisant pour proposer une étude sur l’influence des paramètres procédé sur les caractéristiques 

géométriques des mono-cordons. 

 

Figure III-11. Image en coupe transverse après attaque au réactif Nital 2% du mono-cordon dont les paramètres de fabrication 
correspondant seront utilisés pour toutes les fabrications de ces travaux. 

Cette cartographie montre également que 93% des mono-cordons fabriqués ont une morphologie de 

« tête de clou ». Toutefois, il a été possible de distinguer, au sein de cette catégorie, des morphologies 

de mono-cordons plus ou moins critiques. En effet, la fusion du substrat de certains mono-cordons tend 

vers celle d’un bon mono-cordon (Figure III-12a), i.e. sous tout le dépôt, alors que sur d’autres, la fusion 

du substrat se fait seulement dans la partie centrale sous le dépôt (Figure III-12b). 

 

Figure III-12. Morphologies de deux mono-cordons appartenant à la catégorie « tête de clou ». 

Une nouvelle cartographie procédé est alors présentée en Figure III-13. Celle-ci a été élaborée en 

distinguant deux catégories : la catégorie « tête de clou A », et la catégorie « tête de clou B », 

correspondants respectivement aux morphologies de la Figure III-12a et Figure III-12b. Grâce à cette 

distinction, il semble se dégager une zone de paramètres de fabrication adaptée au couple de matériaux 

correspondant aux grands rapports 
𝑃

𝑄
 et aux petits rapports 

𝑃

𝑉
 dans la zone de bon fonctionnement 

machine. A partir de la nouvelle cartographie de la Figure III-13, des études complémentaires pourraient 

être entreprises afin de pouvoir avoir davantage de « bons » mono-cordons. En effet, au vue des 

capacités de régulation de la machine (sur P (20W), sur V (1 mm/min) et sur Q (1g/min)), il serait possible 

de cribler avec des pas plus fins pour resserrer la cartographie dans la zone d’intérêt identifiée. Un 
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modèle visant à prédire la morphologie d’un mono-cordon en fonction du jeu de paramètres utilisé 

pourrait alors être proposé. 

 

Figure III-13. Cartographie procédé présentée en Figure III-10 en distinguant les deux morphologies montrées en Figure III-12 
au sein de la catégorie « tête de clou ». 

A partir de la géométrie du mono-cordon (Figure III-11) correspondant au jeu de paramètres retenu, la 

valeur de ΔXY déterminée est de 1,1 mm et la valeur de ΔZ est de 0,4 mm. La stratégie de fabrication 

est la même que précédemment, une stratégie en aller-retour. 

A l’issue de cette seconde étude pour un dépôt en 20% Ni625 + 80% Fe sur un substrat en acier A387, 

les paramètres de fabrication déterminés et utilisés pour l’élaboration des coupons sont regroupés dans 

le Tableau III-6. 

Tableau III-6. Paramètres de fabrication déterminés à l’issue de l’étude paramétrique dépôt 20% Ni625 + 80%Fe sur substrat 
A387 par LMD-p. 

Puissance (W) 1580 

Vitesse (mm.min-1) 800 

Débit de poudre (g.min-1) 13 

ΔXY (mm) 1,1 

ΔZ (mm) 0,4 

Stratégie de fabrication Aller-Retour 

Cette étude a donc permis d’identifier un jeu de paramètres adapté pour déposer un mélange 

20% Ni625 + 80% Fe sur un substrat en acier A387. Idéalement, et afin d’optimiser l’élaboration du 

système à gradient, il aurait été intéressant de réaliser cette étude pour les couples : 

• dépôt 80% Ni625 + 20% Fe et substrat 20% Ni625 + 80% Fe ; 

• dépôt alliage 625 et substrat 20% Ni625 + 80% Fe.  
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Cependant, la disponibilité limitée de la machine LMD-p et le temps imparti ont rendu impossible 

d’effectuer de telles expériences. Ainsi, le jeu de paramètres déterminé à partir de la seconde étude 

paramétrique est celui qui a été utilisé pour la réalisation de toutes les fabrications LMD-p qui suivront. 

 Finalement, les deux coupons, architectures de référence et à gradient, ont pu être fabriqués 

et aucun arrêt machine n’est apparu lors de la fabrication. Un contrôle visuel des coupons révèle un 

aspect homogène, sans pores ou fissures. Les fabrications ont été réalisées avec succès. La Figure III-14 

présente des photos des coupons à architectures à gradient et de référence. 

 

Figure III-14. Photos des coupons élaborés par LMD-p : (a) architecture à gradient, (b) architecture de référence. 
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III.2 CARACTERISATION DES MATERIAUX ISSUS DE LMD-P 

 Cette section est consacrée à la caractérisation des échantillons à architecture de référence et 

à gradient dans l’état brut de fabrication. L’objectif est d’évaluer à la fois la santé matière des 

échantillons ainsi que la microstructure et les phases en présence à l’issue de la fabrication par LMD-p. 

III.2.1 ARCHITECTURE DE REFERENCE : DEPOT DIRECT D’ALLIAGE 625 SUR L’ACIER A387 

III.2.1.1 Caractérisation globale 

 La Figure III-15a présente une reconstitution des métallographies optiques après attaque 

chimique aux réactifs Nital 2% du substrat en acier A387 et Adler du dépôt alliage 625. Les deux 

matériaux ne pouvant pas être attaqués grâce au même réactif. L’attaque chimique permet de 

distinguer clairement le substrat du dépôt. Les quatre couches d’alliage 625 déposées représentent un 

dépôt de 5,1 mm de hauteur. 

 

Figure III-15. Images au microscope optique après attaque chimique dans le plan YZ de l’architecture de référence à 
différentes échelles d’observation et à différents endroits de l’échantillon. 

 Au niveau du substrat, loin de l’interface avec le dépôt, l’acier A387 présente une 

microstructure ferrito-perlitique, montrée en Figure III-15b, résultant des traitements thermiques de 

normalisation et de revenu, à 940 et 740°C respectivement. Cette microstructure correspond à la 

microstructure initiale des substrats reçus et décrite en Section II.2.2. La Figure III-15c montre un 

changement de la microstructure de l’acier sur 913 ± 113 µm proche de l’interface, en considérant que 

l’interface n’est pas plane en raison de la morphologie des bains. Différents phénomènes liés aux 
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variations de températures sont susceptibles de se produire suite au passage du laser comme la fusion, 

la solidification, les transformations allotropiques, la diffusion [3]. Ces différents phénomènes peuvent 

alors être à l’origine de changements métallurgiques dans le substrat. La Figure III-16 met en avant le 

changement de microstructure de l’acier A387 au niveau de l’interface avec le dépôt qui correspond à 

la zone affectée thermiquement. La ZAT est la partie du substrat qui est toujours restée à l’état solide 

mais qui a subi des transformations liées à la montée en température. Elle se distingue de la 

microstructure du substrat observée à cœur, qui n’a pas été affectée par l’augmentation de la 

température due au passage laser, et de la zone fondue (ZF), qui correspond au métal qui est passé à 

l’état liquide. Selon la température atteinte, différentes transformations microstructurales et/ou 

transformations de phase peuvent se produire. 

 

Figure III-16. (a) Evolution de la microstructure de l’acier A387 au niveau de l’interface substrat/dépôt et (b) structure 
martensitique observée dans la zone identifiée en (a). 

La zone affectée thermiquement ne présente plus la microstructure ferrito-perlitique observée à cœur 

en Figure III-15b. Toutefois, une évolution de la microstructure avec des zones présentant des grains de 

tailles différentes est visible et similaire à celle observée dans la littérature pour un acier avec 2,25% 

massique de Cr et 1% massique de Mo issu de soudage [146–148]. Juste en dessous l’interface avec 

l’alliage 625, les observations par microscopie optique après attaque chimique montrent notamment la 

présence d’une structure martensitique visible sur la Figure III-16b. 

 Au niveau du dépôt, la Figure III-15a met en avant des différences de morphologie des grains. 

Dans le dépôt, les grains sont de forme colonnaire avec une croissance dans la direction Z de fabrication. 

En haut du dépôt, sur 1,35 ± 0,2 mm sous la surface, les grains passent d’une morphologie colonnaire à 
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une forme équiaxe. De tous petits grains équiaxes sont observés sur 270 ± 75 µm juste en dessous de 

la surface. La Figure III-15d, réalisée à plus fort grandissement révèle la présence d’une sous-structure 

dendritique à l’intérieur de l’alliage 625 issu du procédé LMD-p. 

 Afin de caractériser les différences de microstructures, à travers une sollicitation mécanique 

simple, des essais de microdureté ont été réalisés sur toute la hauteur de l’échantillon, dépôt et 

substrat. Les résultats des essais de dureté sont présentés en Figure III-17. Loin de l’interface, l’acier 

A387 présente une dureté moyenne de 195 ± 15 HV0,2, ce qui est en bon accord avec les données de la 

littérature [148]. Une augmentation de dureté importante est observée à partir de -900 µm et jusqu’à 

l’interface. Sur cette zone de 900 µm, la dureté augmente graduellement jusqu’à atteindre des valeurs 

comprises entre 250 et 300 HV0,2. La profondeur de cette zone corrobore les observations 

précédemment détaillées de la Figure III-16 qui montraient un changement de microstructure sur une 

distance équivalente. L’augmentation de la dureté de l’acier sous l’interface est liée au changement de 

microstructure de la zone affectée thermiquement. Le début de la ZAT est considéré selon un critère 

métallurgique qui prend en compte le début du changement de microstructure, comme illustré sur la 

Figure III-16, et l’augmentation de la dureté. Toutefois, avant l’augmentation de la dureté autour de 

- 900 µm, il semble y avoir une légère baisse de dureté. Celle-ci pourrait être liée aux variations de 

température dans le substrat lors du passage du laser et donc rattachée à la ZAT. Cependant, la 

dispersion des données dans cette zone ne permet pas prendre en compte de façon précise la taille de 

cette zone et donc de l’inclure dans l’appréciation de la dimension de la ZAT. 

 

Figure III-17. Profil de dureté le long de l’architecture de référence. 

La dureté au niveau du dépôt ne présente pas de variation majeure. La dureté moyenne mesurée pour 

l’alliage 625 issu du procédé LMD-p est de 263 ± 17 HV0,2 en accord avec les résultats de Dinda et al. 

[46] qui ont mesuré une dureté de 254 ± 6 HV0,5 pour le même alliage issu du même procédé. 
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Afin de suivre l’évolution de la composition chimique de l’échantillon à architecture de référence dans 

le sens de fabrication, un profil MEB-EDS a été réalisé sur toute la hauteur de l’ensemble substrat + 

dépôt avec un pas de 30 µm. Le choix a été fait de ne présenter que les teneurs en Fe et en Ni qui sont 

les éléments majoritaires de l’acier A387 et de l’alliage 625, respectivement. Les profils des éléments Fe 

et Ni, présentés en Figure III-18, montrent la variation très nette de composition entre le substrat et le 

dépôt dans le cas de l’AR. Loin de l’interface avec le substrat, la teneur en Fe mesurée dans le dépôt est 

celle attendue et mesurée dans le Tableau II-1. Néanmoins, malgré la variation rapide de la composition 

au niveau de l’interface entre les deux matériaux, la courbe du Fe ne se stabilise à 1,6 % massique 

(teneur en Fe de la poudre initiale) qu’à la quatrième couche. Cette teneur est illustrée par le trait rose 

en pointillé sur la Figure III-18. Il est toutefois possible de noter que la teneur en Fe maximale admissible 

par la norme ISO 2.4856 correspondant à un alliage 625 de 5 % massique (Tableau I-3), illustrée par le 

trait orange en pointillé, est atteinte dès la deuxième couche déposée. 

 

Figure III-18. Profil MEB-EDS montrant l’évolution de la teneur en Fe et en Ni le long de l’architecture de référence. 

 Les analyses MEB-EDS ont ainsi révélé que les trois premières couches déposées sont plus riches 

en Fe que la poudre d’apport. En effet, lors de la fabrication par procédé laser, une partie du substrat 

est aussi fusionnée pour garantir l’adhérence. La composition élémentaire du bain liquide est alors 

donnée par la proportion fondue de chaque matériau.  
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III.2.1.2 Caractérisation du dépôt en alliage 625 élaboré par LMD-p 

 Des observations MEB-BSE dans le plan YZ sont réalisées dans la dernière couche, où la 

composition du dépôt est en accord avec la composition nominale de la poudre d’apport de l’alliage 

625. Le Tableau III-7 compare la composition déterminée par MEB-EDS après fabrication à celle de la 

poudre initiale. La composition à l’issue de la fabrication est bien la même que celle de la poudre initiale, 

indépendamment de la technique de caractérisation. 

Tableau III-7. Comparaison de la composition chimique de l’alliage 625 (en % massique) 
selon les différentes techniques de caractérisation (l’erreur donnée est l’écart type de la moyenne). 

Méthode de caractérisation Ni Cr Fe Mo Nb Mn Si 

Dépôt (MEB-EDS) 
62,5 

±0,5 

21,4 

±0,2 

1,6 

±0,1 

9,9 

±0,2 

3,6 

±0,4 

0,5 

±0,03 

0,5 

±0,04 

Poudre (ICP) Bal. 21,9 1,5 9,2 3,6 0,41 n-d 

Poudre (Spectroscopie de fluorescence X) Bal. 20,6 1,4 10,3 4,1 0,37 0,32 

 Les images MEB, présentées en Figure III-19a, révèlent une structure dendritique et cellulaire 

typique de la fabrication par LMD-p [42,46,73,85,149]. La distance mesurée entre les bras secondaires 

de dendrites (SDAS) est de l’ordre de 3,6 ± 0,5 µm, soit en bon accord avec les valeurs de SDAS comprises 

entre 1 et 6 µm rapportées par la littérature pour ce procédé [46,52,150]. 

 

Figure III-19. (a,b,c) Images MEB-BSE de l’alliage 625 brut de fabrication LMD-p à différents grandissements révélant la 
structure dendritique et cartographie EDS correspondantes des éléments : Ni (d), Cr (e), Fe (f), Mo (g), Nb (h) et Si (i). 

L’image MEB-BSE à fort grandissement présentée en Figure III-19c montre également des phases 

secondaires qui ressortent avec un contraste plus clair que celui de la matrice, ainsi que des inclusions 

de forme sphérique qui apparaissent avec un contraste foncé.  
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Les inclusions sphériques sont distribuées aléatoirement dans l’alliage 625 LMD-p au niveau des 

dendrites et des espaces interdendritiques. Des analyses qualitatives en EDS ont montré que ces 

inclusions étaient des oxydes contenant plusieurs éléments : Al, Ti, Si et Mn. La littérature rapporte la 

présence de ces inclusions d’oxydes complexes pour de nombreux matériaux issus de procédés de 

fabrication additive [151–154]. L’origine de la contamination du matériau par l’oxygène peut être 

multiple. Elle peut notamment intervenir lors de la fabrication de la poudre ou lors du procédé LMD-p 

qui se fait sous atmosphère protectrice d’argon qui contient quelques impuretés comme l’oxygène, 

l’azote ou la vapeur d’eau [154]. Ces impuretés réagissent avec les éléments non nobles pour former 

des oxydes ou des nitrures. 

Les cartographies MEB-EDS présentées en Figure III-19c-h révèlent que les dendrites de l’alliage 625 

LMD-p sont majoritairement composées de Ni et de Cr et les espaces interdendritiques sont 

principalement enrichis en Nb et Mo et dans une moindre mesure en Si. Il faut noter qu’en raison de la 

proximité des raies K du Nb et du Mo, les analyses EDS sont réalisées en considérant uniquement la raie 

Lβ du Mo. Le Tableau III-8 compare les compositions mesurées dans les dendrites et au niveau des 

espaces interdendritiques. Afin de ne pas perturber les mesures au niveau des espaces 

interdendritiques, celles-ci ont été effectuées en veillant à éviter les phases secondaires. Les résultats 

obtenus sont en accord avec les cartographies MEB-EDS présentées en Figure III-19 et les données de 

la littérature [55,62]. 

Tableau III-8. Composition moyenne des dendrites et des espaces interdendritiques mesurée par MEB-EDS dans l’alliage 625 
LMD-p (l’erreur donnée est l’écart type de la moyenne). 

%at. Ni Cr Fe Si Mo Nb 

Dendrites 
65,7 

±0,6 

25,5 

±0,3 

2,4 

±0,2 

0,1 

-0,1/+0,2 

5,7 

±0,2 

0,6 

±0,5 

Espaces interdendritiques 
61,8 

±0,8 

25 

±0,5 

1,9 

±0,7 

0,4 

-0,4/+0,5 

6,8 

±0,5 

4,1 

±0,3 

L’enrichissement dû à la ségrégation en éléments tels que le Nb, le Mo et le Si dans les régions 

interdendritiques peut conduire à la précipitation de phases secondaires dans ces zones. Afin 

d’identifier la nature de ces phases observées dans ces régions interdendritiques en Figure III-19, des 

analyses par diffraction des rayons X ont été réalisées. Cependant, probablement en raison de la fraction 

volumique trop faible des phases secondaires ou de leur trop petite taille, cette technique n'a permis 

d'identifier que la matrice γ. En effet, la fraction surfacique de ces phases a été déterminée par analyse 

d’image à l’aide du logiciel ImageJ grâce à un seuillage manuel qui permet d’isoler ces précipités de la 

matrice comme illustré en Figure III-20. La fraction surfacique de phases secondaires déterminée de 

manière statistique à partir de trois micrographies différentes est de 1,7 ± 0,3 %. Il est ensuite considéré 

que la fraction surfacique est égale à la fraction volumique. 
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Figure III-20. Illustration du traitement d'image effectué sur ImageJ pour déterminer la fraction surfacique de phases 
secondaires dans l’alliage 625 fabriqué par LMD-p : (a) image MEB-BSE et (b) image binaire après traitement d'image. 

 Des cartographies MEB-EDS ont été réalisées à forts grandissements et à une tension 

d’accélération de 7 keV pour limiter la taille de la poire d’analyse. Les cartographies X présentées en 

Figure III-21 ont été réalisées sur une phase secondaire présente au niveau d’un espace 

interdendritique. Il apparait que ces phases sont en fait de natures différentes, certaines très enrichies 

en Nb et d’autres qui contiennent du Si, du Mo et du Nb. 

 

Figure III-21. Cartographies élémentaires MEB-EDS de précipités observés dans l’alliage 625 issu du procédé LMD-p. 

 Des analyses MEB-EDS ont également été réalisées sur les différentes phases identifiées. En 

raison de leur dimension inférieure au micromètre, les résultats de ces analyses ne donnent qu’une 

information semi-quantitative quant à la composition des phases. Des pointés dans les mêmes 

conditions d’analyse ont également été réalisés dans la matrice. Ces résultats serviront à titre de 

comparaison de la composition des phases à celle de la matrice. Les résultats de ces analyses MEB-EDS 

dans les différentes phases sont présentés en Tableau III-9 et confirment les enrichissements observés 

sur la Figure III-21 : en Nb pour certains précipités et en Mo, Nb et Si pour d’autres précipités. A partir 

de ces analyses et d’après les études de la littérature portant sur l’alliage 625 issu de procédés laser, 

plusieurs phases sont susceptibles d’être présentes à l’état brut de fabrication : les phases de Laves avec 

une structure A2B (A=Ni/Cr/Fe, B=Nb/Mo/Ti/Si), les carbures MC (avec M=Nb/Ti) ou la phase δ avec une 

structure A3B (A = Ni/Cr/Fe, B=Nb/Mo/Si) [51,80,151].  
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Tableau III-9. Analyses EDS des précipités de phases secondaires observés dans la matrice d’alliage 625. 

%at. Si Cr Fe Ni Nb Mo 

Phases riches en 
Nb 

1,4 
±0,1 

20,2 
±1,3 

1 
±0,1 

38,2 
±4 

32,9 
±3,4 

6,6 
±0,7 

Phases riches en 
Nb, Mo et Si 

4,8 
±0,9 

19,5 
±2,3 

1 
±0,3 

50,6 
±1,9 

12 
±1,8 

12,1 
±1,7 

Matrice 0,9 25,2 1,9 64 2 6,1 

 En raison de leur faible fraction volumique et du fait que ces phases soient très fines par rapport 

au volume d’interaction faisceau/matière, leur détection et leur identification est rendue difficile au 

MEB-EDS. De plus, le C n’étant pas dosé par MEB-EDS, l’identification d’éventuels carbures par 

l’intermédiaire de cette technique n’est pas possible. Toutefois, ces caractérisations ont permis 

d’identifier des phases potentielles permettant de réaliser des analyses plus fines au MEB-EBSD. La 

cartographie de phase obtenue par EBSD est présentée en Figure III-22. Ces résultats révèlent la 

présence de phases de Laves (correspondant aux précipités riches en Mo, Nb, Si) et des carbures NbC 

(précipités riches en Nb). Les phases identifiées lors des analyses MEB-EDS à basse tension 

d’accélération corroborent les résultats des analyses MEB-EBSD basées la structure cristallographique 

des phases, assurant ainsi la fiabilité de ces résultats. 

 

Figure III-22. Cartographie de phase en MEB-EBSD de l’alliage 625 LMD-p. 

 Finalement, à partir des différentes observations et caractérisations réalisées, il a été montré 

que l’alliage 625 brut de fabrication LMD-p présente une structure dendritique et cellulaire dont les 

espaces interdendritiques sont enrichis en Nb, Mo et Si et contiennent des phases secondaires 

identifiées comme étant des phases de Laves, rapportées dans la littérature pour l’alliage 625-LMD-p 

[52,53], et des carbures NbC. Bien que les carbures NbC ne soient pas rapportés dans la littérature pour 

le procédé LMD-p, cette phase est toutefois observée dans la métallurgie de l’alliage 625 [51]. Les 

résultats obtenus à l’issue de cette étude sont donc en plutôt bon accord avec les résultats de la 

littérature portant sur le même alliage et le même procédé de fabrication.  
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III.2.2 ARCHITECTURE A GRADIENT : ACIER A387 → ALLIAGE 625 

III.2.2.1 Caractérisation globale 

 Les images en coupe transverse au microscope optique après attaque chimique des échantillons 

à architecture à gradient (AG) brut de fabrication LMD-p, réalisées dans les plans YZ et XZ, sont 

présentées en Figure III-23a,b. La hauteur totale du dépôt est de 11 mm. Grâce à l’attaque chimique, il 

est possible de bien distinguer chacune des compositions qui constituent l’architecture à gradient. Au 

sein des compositions avec 100% et 80% en masse de Ni625, aucun défaut de type fissure n’est observé 

dans et entre les couches. Pour ce qui est des couches avec 20% en masse de Ni625, des grains de 

poudre mal fusionnés et des fissures sont visibles sur la Figure III-23c. 

 

Figure III-23. Images en coupe transverse après attaque chimique de l’échantillon à architecture à gradient dans les plans 
(a) YZ et (b) XZ et (c) défauts présents au niveau des couches de mélange 20% Ni625 + 80% Fe.  



Approche à gradient pour l’élaboration d’un système en acier ferritique et alliage 625 107 

L’observation dans le plan YZ (Figure III-23a), qui est le plan parallèle à la direction du passage laser, 

montre une vue longitudinale des cordons déposés successivement. Le bas des bains de fusion, qui sont 

des zones d’hétérogénéité chimique, est bien révélé par l’attaque chimique. Ces zones, indiquées par 

des flèches blanches sur la Figure III-23a, sont dues aux mouvements dans le bain liquide appelés « effet 

Marangoni » [14]. La microstructure du dépôt dans le plan XZ, qui correspond au plan perpendiculaire 

à la direction du déplacement de la source laser, est présentée en Figure III-23b. Elle est différente de 

celle du plan YZ. En effet, dans le plan YZ, parallèle aux cordons, les grains sont à la fois colonnaires et 

équiaxes selon la position en Z dans le dépôt alors que, dans le plan XZ, perpendiculaire aux cordons, 

les grains croissent vers le centre du bain et forment une structure en « V inversé », comme mis en 

avant en Figure III-24. 

 

Figure III-24. Structure en « V inversé » liée à la croissance colonnaire des grains du bas vers le centre du bain de fusion. 

Les cartographies EBSD d’orientation réalisées au niveau des quatre couches d’alliage 625 de l’AG sont 

présentées en Figure III-25 et confirment les différentes morphologies de grains observées par 

microscopie optique. La formation de grains colonnaires dans les couches est mise en évidence, ainsi 

que la présence d’une bande de grains fins et équiaxes en haut de chaque couche et surtout en haut du 

dépôt (4ème couche). 

Les deux morphologies de grains identifiées sont celles généralement observées à l’issue de la 

solidification [155]. De manière générale, la croissance équiaxe résulte d’une solidification « libre » alors 

que la croissance colonnaire résulte d’une solidification dirigée. Au cours de la solidification, l’interface 

solide/liquide peut avoir différentes morphologies. La forme du front de solidification et la taille de la 

microstructure issue de la solidification dépendent majoritairement du gradient de température (𝐺) et 

de la vitesse de solidification (𝑉) [56]. Les valeurs de 𝑉 et 𝐺 varient de façon importante lors de la 

fabrication, car influencées par de nombreux paramètres (géométrie du dépôt, vitesse de dépôt, 

temporisation entre les couches…) et peuvent amener à des Transitions Colonnaire à Equiaxe (TCE) 

[53,156], comme observé en Figure III-25. A noter que la zone de grains fins équiaxes située en haut du 

dépôt, dont l’épaisseur est inférieure à 300 µm, sera enlevée dans la suite de ce travail, lors de la 

préparation par polissage des échantillons en vue des essais à haute température. 

Les cartographies EBSD d’orientation de la Figure III-25 mettent aussi en avant une orientation des 

grains colonnaires, présentant une déviation d’environ 20° par rapport à la verticale. Le changement 
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d’orientation des grains entre les couches successives avec une construction en « zig-zag » est 

directement lié à la stratégie de fabrication qui se fait par « aller-retour » d’une couche à l’autre, comme 

indiqué par les flèches situées sous le numéro des couches de la Figure III-25. Cet effet « zig-zag » est 

directement lié au flux de chaleur, qui est aussi influencé par le cordon déposé précédemment. Ce 

phénomène a déjà été observé dans la littérature par des auteurs ayant utilisé la même stratégie de 

fabrication [46,53,157]. 

 

Figure III-25. Cartographie EBSD d’orientation réalisée au niveau des quatre couches d’alliage 625 – LMD-p. 

 Comme pour les échantillons à architecture de référence (AR), des essais de microdureté ont 

été réalisés pour caractériser l’état brut de fabrication de l’échantillon AG. Le résultat du profil de 

microdureté est présenté en Figure III-26. 

 

Figure III-26. Profil de dureté le long de l’architecture à gradient.  
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Les duretés moyennes à cœur de l’alliage 625 et de l’acier A387 sont de 267 ± 17 HV0,2 et 191 ± 14 HV0,2 

respectivement. Ces valeurs sont similaires à celles des échantillons AR. Du côté de l’acier, à 920 µm de 

l’interface entre l’acier A387 et la composition 20% Ni625 + 80% Fe, la dureté augmente graduellement 

de 200 à 330 HV0,2 ce qui correspond à la zone affectée thermiquement, similaire à celle observée pour 

l’architecture de référence en Figure III-16a. 

La Figure III-27 compare les zones affectées thermiquement des deux architectures AR et AG. La 

profondeur des zones affectées thermiquement est similaire pour les deux architectures. Toutefois, 

bien que l’évolution de la dureté se fasse de façon graduelle pour AG et AR, la dureté mesurée dans la 

ZAT est plus élevée pour AG. Au cours de la fabrication, la chaleur accumulée par les coupons n’a pas 

été la même pour les deux architectures. Dans le cas de l’AR, les quatre couches d’alliage 625 ont été 

déposées en continu, contrairement à l’AG où les deux couches avec 20% en masse de Ni625 ont été 

déposées, puis la pause nécessaire au changement de poudre d’apport a laissé le temps au coupon de 

refroidir. En lien avec les travaux de Hu et al. [53], la profondeur de métal affectée par le passage du 

laser augmente avec l’augmentation de la température dans la pièce. Ainsi, la ZAT de l’AR a dû être plus 

adoucie que celle de l’AG dû au dépôt en continu des couches. 

 

Figure III-27. Comparaison de la dureté au niveau de la zone affectée thermiquement entre les deux architectures. 

Dans les deux couches du mélange 20% Ni625 + 80% Fe, la dureté mesurée est nettement plus élevée 

que dans le reste de l’échantillon et présente d’importantes variations. Dans la première couche de 20% 

Ni625 + 80% Fe, à l’interface avec l’acier, la dureté atteint un pic à 425 HV0,2. Après ce pic, la dureté de 

la première couche diminue graduellement jusqu’à atteindre 330 – 350 HV0,2. L’interface entre les deux 

couches de cette composition, représentée par le trait violet en pointillés sur la Figure III-26, correspond 

à un nouveau pic de dureté, à 388 HV0,2. Dans la seconde couche, la dureté diminue jusqu’à une valeur 

moyenne de 356 ± 13 HV0,2. Lors du passage dans la composition contenant à 80% en masse d’alliage 

625, la dureté moyenne dans la première couche est de 226 ± 16 HV0,2. Dans la seconde couche, la 

dureté moyenne est de 237 ± 15 HV0,2, soit une légère augmentation par rapport à la première couche. 

 L’évolution de la composition du dépôt le long de l’échantillon à architecture à gradient a été 

suivie par un profil MEB-EDS des éléments Fe et Ni. Ces analyses sont présentées en Figure III-28 et sont 

comparées aux teneurs théoriques en Ni et en Fe de chaque mélange représentées par les lignes en 
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pointillées rose et violet. 

 

Figure III-28. Profil MEB-EDS montrant l’évolution de la teneur en Fe et en Ni le long de l’architecture à gradient. 

Les analyses MEB-EDS dans la première composition intermédiaire contenant 20% en masse de Ni625 

montrent que la composition en Fe et Ni théorique du mélange souhaité est atteinte lors du dépôt de 

la seconde couche. Le Tableau III-10 rapporte les teneurs en Ni et en Fe dans chaque couche et les 

compare à la valeur théorique. 

Tableau III-10. Comparaison des teneurs (en % massique) en Ni et en Fe dans les couches du mélange 20% Ni625 + 80%Fe. 

 Composition théorique Composition 1ère couche Composition 2nde couche 

Ni 12,4 10,6 ±1,1 12,7 ±1,3 

Fe 80,3 81,9 ±4,1 79,8 ±3,3 

La composition chimique globale des couches du mélange 20% Ni625 + 80% Fe, relativement similaire, 

ne semble pas être en lien avec les variations de dureté. L’origine de ces variations est alors 

certainement due à des différences de microstructure. 

La Figure III-28 montre que le second mélange, contenant 80% en masse d’alliage 625, présente un 

écart important entre la composition mesurée par MEB-EDS et la composition théorique (49,2% Ni et 

21,3% Fe). Cette différence est notamment visible au niveau de la première couche déposée qui 

présente une teneur en Fe qui évolue de 50 à 28% massique entre le bas et le haut de la couche. Cette 

forte variation de teneur en Fe peut s’expliquer par la forte différence de composition par rapport à la 

couche précédente. De plus, le profil EDS montre que la seconde couche ne permet pas d’atteindre 

réellement la composition théorique voulue pour le mélange puisque la teneur en Fe mesurée en haut 

de la seconde couche est de 25% massique, contre 21,3% massique attendu. 
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Les fortes différences de compositions observées entre les deux couches fabriquées à partir du mélange 

80% Ni625 + 20% Fe peuvent en partie expliquer le changement de dureté observé en Figure III-26. Il 

résulte que, plus la fraction d’alliage 625 dans le mélange est élevée, plus la dureté augmente. L’ajout 

d’alliage 625 augmente les teneurs en Cr et Mo, qui participent au durcissement par solution solide de 

la matrice, et de la fraction volumique de phases secondaires susceptibles de se former. 

Les teneurs en Ni et Fe des quatre couches d’alliage 625 sont présentées dans le Tableau III-11 pour 

chaque couche déposée. L’ajout des deux compositions intermédiaires n’a pas permis d’atteindre la 

composition théorique plus rapidement que dans le cas de l’échantillon AR. En effet, la composition (à 

80% en masse d’alliage 625) sur laquelle sont déposées les quatre couches d’alliage 625 étant plus 

proche pour l’AG que pour l’AR, il était attendu que la teneur en Fe se stabilise à la valeur théorique de 

1,6 % massique sur un nombre inférieur de couches. Néanmoins, comme pour l’AR, cette valeur n’est 

atteinte qu’à la quatrième couche de l’AG. 

Tableau III-11. Comparaison des teneurs (en % massique) en Ni et en Fe dans les couches 100% Ni625. 

 Théorique 1ère couche 2ème couche 3ème couche 4ème couche 

Ni 62,7 57,4 ±4,6 61 ±5 61,7 ±5,5 62,3 ±4,5 

Fe 1,6 8,5 ±2,4 3,7 ±2 1,9 ±0,8 1,6 ±0,3 

 

III.2.2.2 Caractérisation des microstructures du dépôt 

 Les microstructures des parties en acier A387 et en alliage 625 des échantillons à architecture 

à gradient sont similaires à celles des échantillons à architecture de référence. La Figure III-29 révèle la 

microstructure de l’acier A387 à cœur et proche de l’interface avec la première composition du 

gradient, 20% Ni625 + 80% Fe. Le changement de microstructure entre ces deux zones correspond à la 

formation de la zone affectée thermiquement due à l’augmentation locale de la température lors du 

passage du laser. 

 

Figure III-29. Images MO après attaque au Nital 2% de la microstructure de l’A387 (a) à cœur et (b) à l’interface avec le 
mélange 20% Ni625 + 80% Fe.  
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 La Figure III-30 présente la microstructure observée à différents grandissements de l’alliage 625. 

Une structure dendritique et cellulaire est mise en évidence, avec la présence de phases secondaires 

identifiées comme des phases de Laves et des carbures NbC (Section III.2.1.2). 

 

Figure III-30. Images MEB-BSE de l’alliage 625 – LMD-p à différents grandissements. 

 Les analyses MEB-EDS visant à vérifier que la composition du mélange 80% Ni625 + 20% Fe est 

bien la même que la composition théorique sont présentées en Tableau III-12. Il apparait que la 

composition de la seconde couche du mélange n’est pas celle attendue car elle présente une quantité 

de Fe trop importante. Toutefois, le problème ne semble pas venir d’une mauvaise proportion de 

mélange car les rapports 
𝑁𝑖

𝐶𝑟
 théorique et mesuré par EDS sont similaires. L’écart semblerait être surtout 

lié au phénomène de dilution. 

Tableau III-12. Synthèse des résultats d’analyse élémentaire en % massique du mélange 80% Ni625 + 20% Fe. 

% massique Ni Fe Cr Mo Nb Mn Si 

Théorique 49,7 21,3 17,2 7,6 3,2 0,3 0,3 

EDS 
46,9 

±3,2 

24,9 

±4,3 

16,4 

±1,3 

7,8 

±2,3 

3,4 

±4,5 

0,3 

±0,5 

0,3 

±0,2 

Les observations MEB-BSE présentées en Figure III-31 mettent en avant une structure dendritique et 

cellulaire. A travers les observations à plus forts grandissements, il est possible de remarquer la 

présence d’inclusions et de phases secondaires. Ces dernières sont situées préférentiellement au niveau 

des espaces interdendritiques enrichis en Mo, Nb et Si. 

 

Figure III-31. Observations au MEB-BSE à différents grandissements du mélange 80% Ni625 + 20% Fe.  
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 Des analyses MEB-EDS ont été également réalisées au niveau de la seconde couche de 

composition 20% Ni625 + 80% Fe afin de vérifier les proportions du mélange. Les résultats sont 

présentés en Tableau III-13. Les résultats des analyses EDS sont en bon accord avec la composition 

théorique. Le mélange de poudre apparait être en bonne proportion, ce qui permet de valider à la fois 

le protocole expérimental du mélange des poudres et la bonne distribution de la poudre de matériaux 

différents par la machine BeAM modulo 400. 

Tableau III-13. Synthèse des résultats d’analyse élémentaire en % massique du mélange 20% Ni625 + 80% Fe. 

% massique Ni Fe Cr Mo Nb Mn Si 

Théorique 12,4 80,3 4,3 1,9 0,8 0,1 0,1 

EDS 
12,6 

±1,3 

79,8 

±3,3 

4,5 

±0,4 

2,1 

0,8 

0,7 

±1 

0,1 

±0,2 

0,1 

0,1 

 Des analyses EBDS ont été réalisées au niveau des deux couches de composition 20% Ni625 + 

80% Fe. La Figure III-32b montre une structure martensitique pouvant expliquer la dureté élevée (> 300 

HV0,2) rapportée en Figure III-26. Les différences de dureté entre les deux couches au sein de cette 

composition, observées en Figure III-26, n’ont pas pu être expliquées par des variations de composition 

chimique, qui s’est révélée semblable suite aux analyses MEB-EDS. La cartographie de taille de grain, en 

Figure III-32b révèle une différence de microstructure entre les deux couches, avec des paquets de lattes 

de martensite plus grosses dans la première couche que dans la seconde. 

 

Figure III-32. (a) Image EBSD et (b) cartographie EBSD de taille de grain réalisées au niveau des couches de composition 
20% Ni625 + 80% Fe.  
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 La température de début de transformation martensitique 𝑀𝑠 peut être donnée par des 

équations empiriques basées sur la composition en éléments alphagènes (Cr, Nb, Mo, Si) et 

gammagènes (Ni, N, C) de l’acier. La formule retenue est celle proposée par Andrews [158] : 

𝑀𝑠 = 539 − 423 × (𝐶%) − 30,4 × (𝑀𝑛%) − 17,7 × (𝑁𝑖%) − 12,1 × (𝐶𝑟%) − 7,5 × (𝑀𝑜%) = 249°𝐶 

avec des teneurs en éléments en pourcentages massiques. La température du point Ms calculée étant 

nettement supérieure à la température ambiante, la composition du mélange 20% Ni625 + 80% Fe peut 

conduire à la formation de martensite, ce qui est en bon accord avec les observations de la Figure III-32. 

Les images MEB de la Figure III-33a-c révèlent une sous-structure dendritique et colonnaire similaire à 

celles observées pour les autres compositions du dépôt. Ces observations révèlent également la 

présence d’inclusions ainsi que des phases secondaires préférentiellement au niveau des espaces 

interdendritiques. 

 

Figure III-33. Images au MEB-BSE du mélange 20%Ni625 + 80% Fe (a, b, c) à différents grandissements et (d, e) des fissures 
présentes et de leur propagation. 

 Toutefois, les Figure III-33d,e montrent également, au niveau de ce mélange, la présence de 

fissures situées préférentiellement au niveau des espaces interdendritiques. La présence de martensite, 

qui est une phase de faible ductilité, peut fissurer lors des sollicitations thermomécaniques induites lors 

de la fabrication. De plus, le refroidissement rapide peut conduire au maintien d’un film liquide entre 

les grains, qui, lors de son passage à l’état solide, subit une contraction de volume créant des cavités 

qui favorisent la propagation de fissures. Des caractérisations complémentaires devraient être menées 

pour conclure quant à l’origine des fissures et la nature des phases secondaires situées 

préférentiellement au niveau des espaces interdendritiques.  
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III.2.3 INFLUENCE D’UN TRAITEMENT THERMIQUE SUR L’ARCHITECTURE DE REFERENCE 

 Les caractérisations des échantillons bruts de fabrication LMD-p ont mis en avant une 

hétérogénéité chimique au sein des échantillons due à la structure dendritique. Ces variations locales 

de composition peuvent avoir un effet sur le comportement lors de l’exposition à haute température 

du matériau. Afin d’étudier l’influence de la microstructure spécifique des procédés de fabrication 

additive sur la tenue à l’oxydation de l’alliage 625, un traitement de remise en solution a été réalisé sur 

des échantillons AR à 1 100°C pendant 2h suivi d’une trempe à l’eau. 

 Un profil de dureté a été réalisé le long d’un échantillon traité thermiquement et est présenté 

en Figure III-34a. Au niveau du substrat en acier A387, la dureté à cœur est de 399 ± 21 HV0,2 ce qui 

représente une augmentation importante par rapport au matériau dans l’état de réception dont la 

dureté mesurée était de 195 ± 15 HV0,2. Cette augmentation peut être expliquée par la formation de 

martensite, mise en avant en Figure III-34b, résultant de la trempe à l’eau réalisée après traitement 

thermique. En effet, d’après le diagramme TRC fourni en Annexe 6, de la martensite peut se former lors 

d’un refroidissement rapide de l’acier A387. 

 

Figure III-34. (a) Profil de dureté le long de l’architecture de référence traitée thermiquement et (b) Image de la structure 
martensitique à cœur de l’acier A387. 

 Le profil de dureté de la Figure III-34 montre également des gradients de dureté, à la fois proche 

de l’interface avec l’alliage 625 et à la surface ayant été en contact avec l’atmosphère lors du traitement 

thermique. Des observations au microscope optique, présentées en Figure III-35, révèlent un 

changement de microstructure proche de la surface. Cette différence de microstructure est liée à la 

décarburation de l’acier A387 lors du traitement thermique réalisé à haute température sous air de 

laboratoire (par oxydation du carbone présent dans l’acier). La décarburation se traduit alors par un 

appauvrissement en carbone sous la surface et conduit à une baisse de la dureté [159]. La profondeur 

de métal affecté par la décarburation dépend de plusieurs facteurs comme la température, la durée 
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d’exposition [160]. D’après les mesures de dureté, la profondeur de décarburation est de 1,9 mm. 

 

Figure III-35. Image au microscope optique du gradient de microstructure au niveau de l’interface acier A387 / gaz. 

 Les observations réalisées du côté gaz/métal ont conduit à l’hypothèse que la baisse de dureté 

à l’interface acier A387 / Ni625 est liée à la migration du carbone de l’acier vers l’alliage 625. En effet, il 

existe un gradient de concentration en carbone, dont la teneur est de 0,11 % massique du côté de l’acier 

A387, et de 0,01% massique pour l’alliage 625. Lors de l’exposition à haute température le carbone 

diffuse le long du gradient de composition, de l’acier ferritique vers l’alliage austénitique [161–163]. 

Le profil de concentration du carbone simulant les conditions du traitement thermique, 2h à 1100°C, a 

été calculé à partir d’un modèle en créneaux grâce aux logiciels ThermoCalc® et DICTRA® et des bases 

de données TCNi10 et MOBNi5 respectivement. Pour une meilleure visibilité, le profil de concentration 

de carbone, en Figure III-36, a été scindé en deux parties correspondant à l’acier et à l’alliage 625. Sur 

chaque graphique, il est comparé au profil de dureté correspondant. 

 

Figure III-36. Profil de concentration du carbone au niveau de l’interface acier A387/alliage 625 après 2h à 1 100°C. 

La Figure III-36 confirme qu’une zone décarburée s’est formée à l’issue du traitement thermique au 

niveau de l’interface du côté de l’acier A387. La profondeur de cette zone appauvrie en carbone 

corrobore la baisse de dureté également observée dans cette région. Ce résultat est en accord avec 

l’effet du carbone sur la dureté de la martensite [164].  
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Du côté de l’alliage 625, l’enrichissement en C de la région au-dessus de l’interface conduit à une 

augmentation de la dureté. En effet, la présence d’éléments favorables à la formation de carbures dans 

l’alliage 625, tels que Cr, Nb ou Mo, peut aussi conduire à la formation de carbures. La littérature 

rapporte notamment la présence de carbures de type MC, M23C6 et M6C dans l’alliage 625, proche de 

l’interface avec un acier ferritique et exposé à des températures entre 900 et 1250°C [162,165]. D’après 

le profil de dureté de la Figure III-36, la zone d’acier appauvrie en C mesure environ 1,8 mm et la zone 

d’alliage 625 enrichie en C mesure environ 700 µm. 

 Pour ce qui est de l’alliage 625, après traitement thermique de 2h à 1 100°C, la dureté mesurée 

est de 242 ± 20 HV0,2, soit une légère baisse par rapport à la dureté de l’alliage brut de fabrication qui a 

été mesurée à 263 ±17 HV0,2. Des baisses de dureté similaires, entre l’alliage 625 brut de fabrication 

LMD-p et après traitement thermique d’1h à 1 100°C, ont été observées par Nguejio et al. [61] et Dinda 

et al. [46], de 57 et 36 HV respectivement. Les baisses de dureté rapportées sont expliquées par ces 

auteurs par la remise en solution des phases secondaires dans la matrice, et l’augmentation de la taille 

de grain à l’issue du traitement thermique. Nguejio et al. [61] mentionnent toutefois un effet de la 

présence de carbures MC et/ou M6C sur les joints de grains qui limitent la baisse de dureté. 

La Figure III-37 présente une image EBSD du dépôt d’alliage 625 après traitement thermique. Cette 

figure montre que la morphologie des grains est similaire à celle décrite pour l’échantillon brut de 

fabrication, avec à la fois des grains colonnaires et des grains équiaxes dans le dépôt. La bande de petits 

grains équiaxes est toujours visible dans le haut du dépôt. Le traitement de 2 h à 1 100°C n’a donc pas 

permis la modification de la morphologie des grains. Ces observations sont en accord avec celles de 

Dinda et al. [46], qui observent une recristallisation complète du dépôt seulement après un traitement 

de 1 h à 1 200°C. 

 

Figure III-37. Image EBSD réalisée au niveau des quatre couches d’alliage 625 – LMD-p après traitement thermique de 2 h à 
1 100°C + trempe à l’eau.  
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Les images MEB-BSE de l’alliage 625 après traitement thermique de 2h à 1 100°C sont présentées en 

Figure III-38. Il apparaît dans un premier temps que la structure dendritique visible à l’issue du procédé 

LMD-p n’est plus visible suite au traitement de remise en solution. Les clichés révèlent également la 

présence de phases secondaires, qui apparaissent plus claires que la matrice en contraste BSE. Des 

analyses EDS ont révélé la présence de Ni (35,7 %at.), Nb (27,5 %at.), Cr (15,2 %at), Mo (13,8 %at) et Si 

(7,8 %at). 

 

Figure III-38. Images MEB-BSE à différents grandissements de la microstructure de l’échantillon AR après traitement 
thermique 2 h à 1 100°C + trempe à l’eau. 

D’après la littérature, lors de traitements thermiques au-delà de 1 000°C, la plupart des phases comme 

les phases de Laves, la phase δ, les précipités γ’’ et les carbures M23C6 sont remises en solution [51,166]. 

Les carbures MC (M=Nb,Ti) et M6C (M= Ni, Nb, Mo, Cr, Si) [75,167] sont stables jusqu’à 1100°C. Selon 

les conditions du traitement thermique (temps, température, refroidissement) ou de la composition de 

la poudre initiale de l’alliage 625, la littérature rapporte la présence de ces deux types de carbures pour 

des traitements thermiques réalisés au-delà de 1100°C [51,80,168–170]. Une étude réalisée sur l’alliage 

625 issu du procédé LMD-p et traité thermiquement à des températures similaires a montré par 

caractérisation et par simulation thermodynamique la présence de carbures M6C à l’issue des 

traitements thermiques [171]. Les analyses EDS et la littérature permettent ainsi de conclure que les 

phases secondaires observées à l’issu du traitement thermique de 2h à 1100°C sont des carbures M6C. 

 Un profil MEB-EDS a été réalisé afin de voir l’évolution de la composition le long de l’échantillon 

à l’issue du traitement thermique. Le résultat du profil est présenté en Annexe 7. Le profil de 

composition de l’échantillon issu de traitement thermique est similaire à celui brut de fabrication. 

Comme pour l’échantillon brut de fabrication, les trois premières couches déposées sont enrichies en 

Fe en raison du phénomène de dilution avec le substrat en acier. Ici encore, cet enrichissement 

s’atténue au fil des couches déposées et tend à atteindre la valeur nominale de la poudre d’alliage 625 

à la quatrième couche. 
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III.3 CONCLUSIONS 

 Un des objectifs de ce chapitre était de décrire la méthode expérimentale utilisée dans ces 

travaux afin d’élaborer, grâce au procédé Laser Metal Deposition-powder, des coupons à architecture à 

gradient de composition entre un acier ferritique A387 et l’alliage 625 et des coupons à architecture de 

référence avec un dépôt direct d’alliage 625 sur l’acier A387. 

Dans un premier temps, l’étude paramétrique réalisée pour le couple substrat acier A387 / dépôt 

alliage 625 a permis de déterminer un jeu de paramètres puissance laser, vitesse de déplacement de la 

buse et débit de poudre injectée. Ces paramètres ont également été utilisés pour fabriquer des coupons 

à architecture à gradient de composition. Toutefois, la fabrication de ces coupons a été avortée en 

raison de la mise en défaut à répétition de la machine. Malgré l’abandon de ces fabrications, cette étude 

paramétrique a permis de mettre en évidence une zone de bon fonctionnement de la machine pour ce 

couple de matériaux. A l’issue de ces résultats, une seconde étude paramétrique a été réalisée pour le 

couple substrat en acier A387 et dépôt en 20% Ni625 + 80% de Fe. La fenêtre opérationnelle déterminée 

précédemment a été confirmée lors de ces essais avec un taux de fabrication de 97%. De plus, le jeu de 

paramètres déterminé à l’issue de cette étude a permis de fabriquer les coupons à architectures de 

référence et à gradient de composition. 

L’optimisation des paramètres d’élaboration du coupon à architecture à gradient de composition 

nécessiterait des études paramétriques complémentaires. En effet, le choix d’utiliser la même 

paramétrie pour toutes les compositions a été fait en prenant en compte la disponibilité de la machine 

et le temps de développement qu’une telle étude aurait nécessité. Dans l’idéal, une cartographie 

procédé aurait dû être réalisée pour chaque couple substrat/dépôt de l’architecture à gradient, soit 3 

cartographies procédé au total. Une telle étude d’optimisation aurait été trop longue et onéreuse dans 

le cadre de ces travaux, toutefois, une méthodologie d’optimisation est proposée. 

Finalement, le développement de matériaux à gradient de composition nécessite un travail considérable 

d’optimisation paramétrique sur une infinité de compositions ou un profond travail de recherche de 

l’effet de composition sur la paramétrie. 

 Le second objectif de ce chapitre était la caractérisation des échantillons fabriqués par LMD-p. 

Les résultats ont montré des comportements similaires pour l’alliage 625 et l’acier A387 des deux 

architectures. L’alliage 625 déposé par LMD-p présente une microstructure avec des grains colonnaires 

dans les couches et des grains équiaxes entre les couches. Les grains présentent une sous structure 

dendritique et cellulaire avec un enrichissement en Nb, Mo et Si au niveau des espaces interdendritique. 

Des phases secondaires, identifiées comme des phases de Laves et des carbures de type NbC, ont été 

observés au niveau des espaces interdendritiques. Des mesures de dureté ont révélé une dureté 

moyenne de 263 ± 17 HV0,2, homogène dans le dépôt. La caractérisation de l’acier A387 a révélé une 

microstructure ferrito-perlitique à cœur, associée à une dureté moyenne de 195 ± 15 HV0,2. Proche de 
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l’interface avec le dépôt, la zone affectée thermiquement présente une structure martensitique 

associée à une augmentation de la dureté. Pour ce qui est des compositions intermédiaires, les deux 

couches avec 20% Ni625 ont une composition homogène et proche de la composition théorique du 

mélange. Toutefois, de nombreuses fissures ont été observées dans cette partie du gradient. Dans la 

partie avec 80% Ni625, la composition varie de façon importante entre les deux couches en raison de la 

dilution avec la couche précédente riche en Fe. Cette variation de composition s’accompagne d’une 

augmentation de la dureté au niveau de la seconde couche, plus riche en alliage 625 et donc en 

éléments qui participent au durcissement par solution solide et par précipitation. 

Enfin, pour la suite de l’étude un traitement thermique de remise en solution de 2h à 1 100°C suivi d’une 

trempe à l’eau a été réalisé sur des échantillons à architecture de référence. Les hétérogénéités 

chimiques liées à la sous-structure dendritique brute de fabrication n’ont plus été observées à l’issue 

du traitement thermique. Les caractérisations ont toutefois, permis d’identifier des carbures de types 

M6C dans la matrice de l’alliage 625. Au niveau de l’acier, la trempe à l’eau conduit à une structure 

martensitique à l’origine d’une forte augmentation de la dureté (399 ±21 HV0,2). Enfin, une diffusion du 

C de l’acier A387 vers l’alliage 625 lors du traitement thermique à 1 100°C a été mise en avant grâce à 

des simulations DICTRA®. Les caractérisations au niveau de l’interface ont montré que la décarburation 

de l’acier était accompagnée d’une baisse de la dureté dans la zone. Du côté de l’alliage 625, 

l’augmentation de la teneur en C a favorisée la précipitation de carbures M6C riches en Ni, Cr, Nb, Mo 

et Si. 
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 L’objectif de ce quatrième chapitre est d’étudier le comportement des matériaux issus du 

procédé Laser Metal Deposition-powder lors d’expositions à 800°C sous air de laboratoire. Une 

attention particulière sera portée à l’alliage 625, qui est un matériau de référence dans les domaines de 

l’aéronautique et de l’énergie où il est susceptible d’être utilisé à cette température. Cet alliage, 

particulièrement réputé pour sa tenue à l’oxydation à haute température, est souvent issu de procédés 

de métallurgie conventionnelle. Or, l’étude bibliographique présentée en Chapitre I a montré que les 

spécificités que présentent les matériaux issus de procédés de fabrication additive peuvent avoir un 

effet sur leur réactivité et les cinétiques de précipitation de phases à haute température ; il est donc 

primordial d’effectuer ces études pour les matériaux issus de fabrication additive. 

Dans un premier temps, ce chapitre étudie l’évolution métallurgique des échantillons à architectures de 

référence et à gradient après vieillissement à 800°C sous air de laboratoire pendant 100 et 1 000 h. 

L’effet d’un traitement thermique de remise en solution sur les cinétiques de précipitation de phases 

est également discuté dans cette section. 

Dans un second temps, ce chapitre se propose de comparer le comportement à l’oxydation à haute 

température de l’alliage 625 issu du procédé LMD-p à celui de l’alliage issu de procédé conventionnel. 

Pour ce faire, les cinétiques d’oxydation de l’alliage 625-LMD-p brut de fabrication et traité 

thermiquement sont étudiées et comparées à celle d’un alliage 625 élaboré de manière 

conventionnelle. Les essais d’oxydation à 800°C ont été réalisés sous air de laboratoire pour des durées 

allant jusqu’à 2 500h. Bien qu’en conditions réelles d’utilisation, le design des pièces est tel que seul 

l’alliage 625 est en contact avec l’atmosphère oxydante, des caractérisations réalisées au niveau des 

faces à gradient de composition sont également présentées. 

 

IV.1 EVOLUTION MÉTALLURGIQUE 

 Dans le Chapitre III, les échantillons à architectures de référence et à gradient ont été 

caractérisés dans un état brut de fabrication et à l’issue d’un traitement de remise en solution de 2 h à 

1 100°C suivi d’une trempe à l’eau. L’objectif de cette partie est d’étudier les évolutions métallurgiques 

qui ont eu lieu lors de vieillissements de 100 et 1 000 h à 800°C sous air et d’évaluer l’influence de la 

microstructure issue de fabrication LMD-p sur les transformations de phase. 

  



124 Chapitre IV 

IV.1.1 ARCHITECTURE DE REFERENCE 

 Afin de rendre compte des évolutions métallurgiques à travers une sollicitation mécanique 

simple, des essais de microdureté ont été réalisés sur toute la hauteur des échantillons à architecture 

de référence (AR) brut de fabrication et vieillis à 800°C pendant 100 et 1 000 h. Les trois profils de dureté 

sont présentés en Figure IV-1. 

 

Figure IV-1. Profils de dureté le long des échantillons AR brut de fabrication et vieillis à 800°C pendant 100 et 1 000 h. 

 La caractérisation de l’échantillon AR brut de fabrication, réalisée dans le Chapitre III, a révélé 

une dureté initiale mesurée à cœur de l’acier A387 de 195 ± 15 HV0,2. Proche de l’interface avec 

l’alliage 625, les observations de la microstructure ont permis de rapprocher cette augmentation de 

dureté à la zone affectée thermiquement (ZAT) et notamment la formation de martensite liée à la 

montée en température du substrat lors du passage du laser. Après 100 h de vieillissement à 800°C, la 

dureté diminue et la valeur moyenne mesurée dans le substrat est de 99 ±6 HV0,2. Une exposition 

prolongée à 1 000 h à la même température ne semble pas avoir d’effet supplémentaire sur la dureté 

de l’acier. La ZAT, observée sur l’échantillon brut de fabrication, qui présentait une plus forte dureté, a 

été complètement homogénéisée au cours du vieillissement et le gradient de dureté n’est plus observé. 

 La microstructure de l’acier A387 avant et après vieillissement est présentée en Figure IV-2a,b. 

Avant vieillissement à 800°C, l’acier présente une microstructure ferrito-perlitique, visible en Figure 

IV-2a, résultant des traitements thermiques de normalisation et de revenu, à 940 et 740°C 

respectivement. Suite à l’exposition à 800°C, une microstructure complètement ferritique est observée 

dès 100 h (Figure IV-2b). Des changements de microstructures similaires ont été observés dans la 

littérature pour des aciers ferritiques exposés à haute température et sont expliquées par le phénomène 

de décarburation induit par l’oxydation du carbone de l’acier [159]. 
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Figure IV-2. Images au microscope optique des microstructures de l’acier (a) avant et (b) après un vieillissement de 100 h à 
800°C sous air de laboratoire. 

Les travaux de stage de G. Hallez [171] réalisés sur des échantillons de 1 x 1 x 1 cm du même acier, à la 

même température de 800°C et sous la même atmosphère, ont notamment mis en évidence l’existence 

d’une zone située au niveau de l’interface métal/oxyde présentant une structure ferritique après 

vieillissement à haute température, alors qu’à cœur l’acier a conservé sa microstructure ferrito-

perlitique initiale. Ses travaux, illustrés en Figure IV-3, ont montré que la taille de la zone ferritique 

augmentait avec la durée de vieillissement, en accord avec le phénomène de décarburation. 

 

Figure IV-3. Images MO après attaque au Nital 2% de l’acier A387 après un vieillissement à 800°C sous air de laboratoire 
pendant (a) 16, (b) 64, et (c) 111 h (d’après G. Hallez [171]). 

Les résultats de G. Hallez [171] ont ainsi mis en évidence une décarburation totale de l’échantillon de 

1 cm3 d’acier A387 après 111 h d’exposition à 800°C. Ces résultats corroborent les observations 

microscopiques de la Figure IV-2b du substrat de dimensions 1 x 1 x 0,3 cm dont la structure est 

complètement ferritique après 100 h à 800°C. La décarburation du substrat se traduit par la baisse de 

la dureté montrée en Figure IV-1.  
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 La dureté moyenne au cœur du dépôt d’alliage 625 brut de fabrication est d’environ 

263 ±17 HV0,2. La dureté de l’alliage augmente à l’issue du vieillissement à 800°C, pour atteindre une 

valeur moyenne d’environ 308 ±17 HV0,2. La dureté mesurée est similaire pour les deux durées de 

vieillissement étudiées. Les observations de la microstructure (Figure IV-4) montrent que 

l’augmentation de la dureté est accompagnée par la précipitation d’une phase aciculaire dans la 

matrice, visible en Figure IV-4b, qui apparait plus claire en contraste BSE. Cette phase, riche en Ni et Nb, 

est identifiée comme de la phase δ-Ni3Nb et est couramment observée dans la littérature pour 

l’alliage 625 exposé à des températures entre 700 et 1000°C [46,69,72]. La présence de la phase 

aciculaire δ dans la matrice a pour effet d’augmenter la dureté [69,172]. En plus de la phase δ, lors du 

vieillissement, différentes formes de carbures de type MC, M23C6 et M6C, sont susceptibles de précipiter 

suivant les conditions de température et de durée du traitement [69–71]. 

 

Figure IV-4 Images MEB-BSE de la microstructure de l’alliage 625 (a) brut de fabrication et (b) après vieillissement de 1 000 h 
à 800°C sous air de laboratoire. 

 La Figure IV-1 révèle toutefois que la dureté dans l’alliage 625, vieilli à 800°C, n’est pas 

homogène sur toute la hauteur du dépôt, notamment proche de l’interface avec l’acier où une baisse 

de dureté est observée. Cette diminution de la dureté est d’autant plus marquée que la durée de 

vieillissement est longue. Des observations microscopiques dans cette zone sont présentées en Figure 

IV-5 et révèlent la présence de pores tout le long de l’interface. Ces pores, observés sur les échantillons 

vieillis aux deux durées, n’ont pas été observés sur l’échantillon brut de fabrication et sont donc une 

conséquence du vieillissement. 

 

Figure IV-5. Image MEB-BSE de l’interface acier A387 / alliage 625 de l’échantillon vieilli 1000 h à 800°C.  
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 La présence de ces pores a été confirmée par une coupe FIB réalisée sur un échantillon AR 

exposé 2 500 h à 800°C sous air de laboratoire. Les observations avant et après découpe sont présentées 

en Figure IV-6. La Figure IV-6a montre que les observations après 2 500 h d’exposition sont similaires à 

celles après 1 000 h en Figure IV-5. 

 

Figure IV-6. (a) Images MEB-BSE de l’interface acier A387 / alliage 625 de l’échantillon vieilli 2500 h à 800°C à différents 
grandissements (b) avant et (c) après découpe FIB. 

 Un profil EDS a été réalisé au niveau de la zone de pores, comme montré en Figure IV-7a. Les 

résultats exposés en Figure IV-7b ont mis en évidence la présence de Nb, Cr et Mo dans la matrice autour 

des pores. 

 

Figure IV-7. (a) Image MEB-BSE après découpe FIB dans la zone de pores et (b) résultats du profil EDS associé.  
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 A une centaine de micromètres de l’interface avec l’acier, l’image MEB de la Figure IV-6a révèle 

également la présence d’une bande de précipités dans l’alliage 625, visible en Figure IV-8a,b, qui 

ressortent, en contraste BSE, légèrement plus foncés par rapport à la matrice. Les cartographies EDS 

associées, présentées en Figure IV-8c-g, montrent que ces précipités contiennent notamment du C, du 

Cr et du Mo et sont donc probablement des carbures. 

 

Figure IV-8. (a,b) Images MEB-BSE de la bande de précipités observée dans l’alliage 625 et cartographies EDS associées : Cr 
(c), Mo (d), Nb (e), C (f), et Ni (g). 

Un profil EDS a été réalisé dans cette bande de carbures (Figure IV-9) et confirme la présence du Cr à 

hauteur de 71,3 ±4 %at et du Mo à 8,1 ±1 %at dans ces carbures. Ces résultats semblent indiquer que 

ces précipités soient des carbures de type M23C6. 

 

Figure IV-9. (a) Image MEB-BSE après découpe FIB dans la zone de carbures et (b) résultats du profil EDS associé. 

 Les logiciels Thermocalc® et Dictra®, avec les bases de données TCNi10 et MOBNi5 

correspondantes, ont été utilisés pour simuler l’évolution de l’interface acier A387 / alliage 625. Le but 

de cette simulation est d’évaluer la diffusion du carbone dans le système après 24 h à 800°C. Des profils 

de composition en marche ont été utilisés pour réaliser cette situation. Ces profils sont donnés en 

Annexe 8 et ne prennent pas en considération la dilution induite par le procédé LMD-p présentée dans 

le Chapitre III. Les résultats sont présentés en Figure IV-10 et montrent les phases présentes dans la 

matrice à l’équilibre en fonction de la distance par rapport à l’interface. Ces résultats montrent que les 
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phases présentes dans la matrice à proximité de l’interface avec l’acier A387 sont différentes de celles 

à l’équilibre à 800°C au cœur de l’alliage 625. En effet, à 800°C, la thermodynamique prévoit la présence 

dans la matrice austénitique de la phase aciculaire δ-Ni3Nb, observée en Figure IV-4b, et des carbures 

M6C. Proche de l’interface, la simulation prévoit de nombreux carbures, notamment de types M23C6 

identifiés par EDS en Figure IV-9, mais également des carbures de types M6C et MC. 

 

Figure IV-10. Fraction molaire des phases après 24 h à 800°C pour un couple alliage 625 / acier A387 obtenue grâce aux 
logiciels ThermoCalc® et DICTRA®. 

La formation de ces carbures proche de l’interface avec l’acier A387 est liée à la diffusion du carbone 

présent dans l’acier vers l’alliage 625. Des observations ont été réalisées dans cette région sur un 

échantillon vieilli 24 h à 800°C, correspondant à la durée de la simulation de la Figure IV-10, dont une 

image est présentée en Figure IV-11a. La cartographie MEB-EDS du carbone, en Figure IV-11b, confirme 

l’enrichissement de l’élément dans cette région. L’augmentation de la teneur en carbone du côté de 

l’alliage 625, couplée à la présence dans l’alliage d’éléments propices à former des carbures, tels que le 

Cr, le Nb et le Mo, favorisent la précipitation des carbures dans la zone proche de l’interface. La Figure 

IV-11c, réalisée à plus fort grandissement, met en évidence la présence de très nombreux carbures dans 

cette région. 

 

Figure IV-11. (a) Image MEB-BSE de l’interface acier A387 / alliage 625 après un vieillissement de 24 h à 800°C et (b) 
cartographie EDS du carbone associée et (c) image à plus fort grandissement des carbures.  
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Il est également intéressant d’observer que les précipités aciculaires de phase δ, ne sont pas visibles 

dans cette région riche en carbure mais le sont plus loin de l’interface, en accord avec les prédictions 

thermodynamiques de la Figure IV-10. Tous ces résultats permettent d’expliquer la présence des 

carbures proche de l’interface avec l’acier, toutefois, ils ne justifient pas la présence des pores observés 

en Figure IV-5. 

La première hypothèse se base sur le comportement du carbone lors du vieillissement. Des simulations 

ont été réalisées grâce aux logiciels ThermoCalc® et DICTRA® sur la base d’un modèle qui tient compte 

de la décarburation de l’acier au cours du temps à 800°C. Dans une première approche, afin de simuler 

la décarburation, l’activité en carbone a été fixée à une valeur de 1 x 10-2 à la frontière du système à la 

distance de 2 000 µm. Le résultat est présenté en Figure IV-12 et montre l’évolution de la teneur en 

carbone en fonction de la distance par rapport à l’interface alliage 625 / acier A387, pour des durées 

d’exposition jusqu’à 50 h à 800°C. 

 

Figure IV-12. Evolution de la teneur en carbone avec la durée du vieillissement à 800°C pour un couple alliage 625 / acier A387 
obtenue grâce aux logiciels ThermoCalc® et DICTRA®. 

Les résultats de la simulation montrent un appauvrissement en C de l’acier à la fois lié à sa décarburation 

(au-delà de 1 000 µm) et à la diffusion du C vers l’alliage 625 (de 0 à 400 µm). Les résultats montrent 

que la distance sur laquelle diffuse le carbone dans l’alliage 625 augmente avec la durée d’exposition. Il 

est également visible qu’à 1, 5 et 8 h, la teneur en C dans l’alliage 625, correspondant à l’aire sous la 

courbe, augmente. Cependant, une fois que l’acier est décarburé (après 8h), la teneur en carbone dans 

la matrice austénitique proche de l’interface diminue mais les aires sous les courbes 15, 25 et 50 h 

restent similaires à l’aire sous la courbe 8 h, indiquant que la quantité de carbone ne diminue pas, mais 

que le carbone continue de diffuser à l’intérieur de l’alliage 625. Cette observation suggère que le flux 

de C venant de l’acier est devenu nul. La zone enrichie en C dans l’alliage 625 sert alors de réservoir en 
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carbone et tend à équilibrer les potentiels chimiques de C entre la région d’alliage 625 enrichie en C et 

l’alliage 625 plus loin de l’interface. Les observations de la Figure IV-11 ont montré que le C présent 

dans la région enrichie de l’alliage 625 était majoritairement « piégé » dans les carbures. Cependant, 

Young a montré que si la teneur en C de la matrice diminue en dessous d’une certaine valeur critique, 

les carbures ne sont plus stables dans la matrice [173]. Ainsi, dès lors que le carbone présent en solution 

solide dans l’alliage 625 aura diffusé, les carbures présents dans la matrice 625 ne seraient plus stables. 

Ces carbures seraient alors déstabilisés et libéreraient du carbone qui diffuserait afin d’équilibrer les 

potentiels chimiques de carbone dans l’alliage 625. Cette hypothèse se base sur l’observation de 

nombreux carbures en Figure IV-11 après 24 h d’exposition à 800°C, qui ne sont plus visibles après 1 000 

h à la même température sur la Figure IV-5. La composition de la matrice à proximité des pores, enrichie 

en Cr et Mo (Figure IV-7b), corrobore l’hypothèse de la déstabilisation de carbures. Néanmoins, la 

teneur en C dans l’acier va être fixée par les conditions aux interfaces avec l’atmosphère. Il est donc 

également possible qu’une partie du carbone ayant diffusé dans un premier temps vers l’alliage 625 

puisse être redistribuée vers l’acier A387. 

Le mécanisme qui permettrait d’expliquer la présence de ces pores dans l’alliage 625 à proximité de 

l’interface avec l’acier A387 est schématisé en Figure IV-13. Ainsi, dans un premier temps, à 800°C, le 

carbone de l’acier diffuse vers l’alliage 625 (Figure IV-13a). L’enrichissement en carbone de l’alliage 625 

conduit à la formation de différents carbures (Figure IV-13b). En parallèle, avec l’exposition à 800°C, 

l’acier connait une décarburation qui a pour effet de diminuer la teneur en carbone, et donc son 

potentiel chimique (Figure IV-13c). Le potentiel chimique du carbone dans l’acier diminue ainsi jusqu’à 

être inférieur au potentiel chimique du carbone dans l’alliage 625 proche de l’interface. Les carbures 

formés au début du vieillissement vont être déstabilisés afin de libérer du carbone et permettre 

d’équilibrer les potentiels chimiques du carbone des deux côtés de l’interface (Figure IV-13d). 

 

Figure IV-13. Schémas illustrant le mécanisme de formation des pores dans l’alliage 625 au niveau de l’interface avec l’acier 
A387, lors de l’exposition à 800°C des échantillons à architecture de référence.  
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Cependant, la taille des pores est similaire à la taille des carbures initiaux, ce qui est en contradiction 

avec cette première hypothèse formulée. En effet, le carbone ne représente qu’un faible pourcentage 

dans la composition des carbures. Si les pores étaient formés suite à la déstabilisation des carbures, 

leurs tailles devraient être nettement inférieures à la taille des carbures initiaux. Une seconde hypothèse 

a donc été considérée afin d’expliquer la présence des pores. 

En plus du C, d’autres éléments sont susceptibles de diffuser pendant l’exposition à 800°C, comme par 

exemple du Ni ou du Cr vers l’acier A387 ou du Fe vers l’alliage 625. Des profils EDS avant et après 

vieillissement ont été réalisés dans l’acier à proximité de l’interface avec l’alliage 625. Les résultats 

présentés en Figure IV-14 montrent que, dans le cas de l’échantillon brut de fabrication, du Ni est 

présent dans l’acier sur une vingtaine de micromètres sous l’interface (en raison du phénomène de 

dilution décrit auparavant). Dans le cas de l’échantillon vieilli 2 500 h, les profils EDS mettent en avant 

la présence de Ni jusqu’à au moins 100 µm après l’interface. Ces résultats révèlent la diffusion de Ni 

dans l’acier lors du vieillissement. Des observations similaires sont également visibles sur les profils du 

Cr (Figure IV-14c,d). Les pores observés en Figure IV-5 pourraient ainsi être liés à l’effet Kirkendall. 

L’effet Kirkendall résulte d’une différence de diffusivité entre les espèces chimiques menant à un flux 

de lacunes à travers le réseau cristallin et pouvant aller jusqu’à la formation de pores [174]. Des profils 

similaires ont été réalisés du côté de l’alliage 625 afin de mettre en évidence la présence de Fe dans 

l’alliage 625. Cependant, les conclusions ne sont pas aussi claires car la teneur en Fe dans l’alliage 625 

proche de l’acier est déjà plus élevée que la valeur nominale dans l’alliage en raison du phénomène de 

dilution. 

 

Figure IV-14. Profils de Ni et de Cr mesurés par EDS dans l’acier A387 proche de l’interface avec l’alliage 625 des échantillons : 
(a,c) bruts de fabrication et (b,d) vieillis 2 500 h à 800°C.  
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IV.1.2 EFFET DU TRAITEMENT THERMIQUE SUR L’EVOLUTION METALLURGIQUE A 800°C 

 Un traitement thermique de 2 h à 1 110°C suivi d’une trempe à l’eau a été réalisé sur des 

échantillons AR afin d’homogénéiser la composition par la remise en solution de la structure dendritique 

issue du procédé LMD-p. Des échantillons traités thermiquement à l’issue du procédé LMD-p ont été 

vieillis à 800°C pendant 100 et 1 000 h afin d’étudier l’influence de la microstructure initiale des 

échantillons sur les évolutions métallurgiques observées lors du vieillissement. 

La Figure IV-15 présente l’évolution de la dureté sur la hauteur des échantillons traités thermiquement, 

sans vieillissement et vieillis à 800°C pendant 100 et 1 000 h. 

 

Figure IV-15. Profils de dureté le long de l’échantillon AR traité thermiquement 2 h à 1 100°C et trempé à l’eau, sans 
vieillissement et après vieillissement à 800°C pendant 100 et 1 000 h. 

 Du côté de l’acier A387, la dureté élevée de 399 ±21 HV0,2 mesurée après le traitement de 

remise en solution et liée à la formation de la martensite (Figure IV-16a), a largement diminué après 

vieillissement à 800°C. Après vieillissement, la dureté moyenne mesurée de l’acier A387 est de 99 ±6 

HV0,2 et peut être associée à la structure ferritique de la Figure IV-16b. La baisse de dureté est visible 

dès 100 h à 800°C. L’augmentation de la durée du vieillissement à 1 000 h n’a pas d’effet supplémentaire 

sur la dureté de l’acier. 

 

Figure IV-16. Images au microscope optique après attaque chimique de la microstructure de l’acier (a) après traitement 
thermique de 2 h à 1 100°C et trempe à l’eau et (b) après traitement thermique et vieillissement à 800°C pendant 100 h.  
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 L’effet du vieillissement sur le comportement de l’alliage 625 est différent de celui observé pour 

l’échantillon brut de fabrication. Le Tableau IV-1 fait la synthèse des duretés moyennes mesurées au 

niveau des échantillons en alliage 625 brut de fabrication et traité thermiquement et à l’issu des 

vieillissements de ces deux types d‘échantillons pendant 100 et 1 000 h à 800°C. 

Tableau IV-1. Dureté moyenne de l’alliage 625 issu du procédé LMD-p en fonction du traitement thermique et du 
vieillissement. 

 Dureté (HV0,2) 

 0 h 100 h à 800°C 1000 h à 800°C 

Brut de fabrication 263 ±17 307 ±20 308 ±17 

TTh remise en solution 2 h à 1 100°C + trempe 242 ±20 252 ±18 300 ±13 

Grâce à ce tableau, il est possible de constater que le vieillissement de 100 h n’a pas eu d’effet majeur 

sur la dureté de l’alliage 625 traité thermiquement. A l’inverse, le vieillissement de 1 000 h à 800°C a eu 

pour effet d’augmenter la dureté d’environ 50 HV0,2. Celle-ci devient alors similaire à celles des 

échantillons bruts de fabrication vieillis 100 et 1 000 h. 

 Les images MEB-BSE à différents grandissements de la microstructure de l’alliage 625 des 

échantillons bruts de fabrication et après traitement thermique, à l’état initial et après vieillissement à 

800°C de 100 et 1 000 h sont présentées en Figure IV-17. 

 

Figure IV-17. Images MEB-BSE de la microstructure de l’alliage 625 (a) brut de fabrication puis vieilli à 800°C (b) 100 h, 
(c) 1000 h et (d) traité thermiquement à 1 100°C pendant 2 h puis vieilli à 800°C (e) 100 h, (f) 1000 h.  
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Les images en Figure IV-17a,d montrent que le traitement thermique réalisé après fabrication LMD-p a 

permis d’homogénéiser la composition de l’alliage. Des phases secondaires sont également visibles dans 

la matrice et ont été identifiées comme des carbures M6C en Chapitre III. 

Après vieillissement de 100 h à 800°C, la phase aciculaire δ-Ni3Nb est visible dans la matrice comme 

montré en Figure IV-17b,e. Comparé à l’échantillon brut de fabrication, dont la microstructure est visible 

en Figure IV-17b, la fraction volumique de phase δ de l’échantillon traité thermiquement est nettement 

moins importante, de 13% par rapport à 52%. La fraction volumique de phase δ a été déterminée 

manuellement à partir de la méthode des points comptés et donne surtout une tendance. Cette 

différence de microstructure et de fraction volumique de phase δ, dont l’effet sur la dureté a été discuté 

en Section IV.1.1, peut expliquer les différences de dureté mis en avant dans le Tableau IV-1. 

Après un vieillissement de 1000 h à 800°C, la phase δ-Ni3Nb est largement visible dans la matrice de 

l’alliage 625 traité thermiquement, en Figure IV-17f. Bien que la fraction volumique phase δ soit similaire 

pour les échantillons brut de fabrication et traité thermiquement, 49 % et 60 % respectivement, des 

différences quant à la répartition et à la taille des aiguilles de phase δ-Ni3Nb sont toutefois observées. 

Dans le cas de l’échantillon traité thermiquement, la phase δ-Ni3Nb est répartie de façon homogène 

dans la matrice alors que pour l’échantillon brut de fabrication, la phase semble se situer uniquement 

au niveau des anciens espaces interdendritiques, comme montré sur la Figure IV-17c. Enfin, les aiguilles 

de l’échantillon traité thermiquement sont plus longues que celles observées pour l’échantillon brut de 

fabrication, de l’ordre de 4,5 ± 1,6 µm contre 2 ± 0,9 µm respectivement. La présence de la phase δ-

Ni3Nb en fractions volumiques similaires pour les deux échantillons avec la même durée de 

vieillissement corrobore les duretés similaires du Tableau IV-1. 

 L’identification de la phase δ de forme aciculaire au niveau des espaces interdendritiques à 

l’issue de traitement de vieillissement a déjà été rapportée dans la littérature [74–76]. La présence de 

cette phase, située préférentiellement dans cette région, est liée à la composition des espaces 

interdendritiques qui sont enrichis en Nb et Mo [76]. En effet, Mu et al. [76] ont mis en avant une 

augmentation de la fraction volumique de phase δ avec l’augmentation de la teneur en Nb dans l’alliage 

625 présentant une sous-structure dendritique issue de fonderie. Ainsi, la ségrégation importante du 

Nb, 𝑘 = 0,15 (où k est le coefficient de partage), conduit à l’enrichissement des espaces 

interdendritiques en cet élément qui, lors du vieillissement, favorise la précipitation de la phase δ et 

justifie l’avance sur la précipitation observée par rapport à l’échantillon traité thermiquement puis vieilli 

100 h. De manière générale, dans les durées étudiées, l’augmentation de la durée d’exposition à haute 

température, a pour effet d’augmenter la fraction volumique de phase δ [70,74,76]. 

 Enfin, les profils de dureté de la Figure IV-15 présentent également des différences de 

comportement proche de l’interface entre les deux durées de vieillissement. Dans cette région, le profil 

correspondant à l’échantillon traité thermiquement et vieilli 100 h met en évidence un pic de dureté 

après l’interface, dans l’alliage 625, avec des valeurs comprises entre 310 et 350 HV0,2. Ce pic n’est pas 
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observé sur le profil de l’échantillon vieilli 1000 h. Au contraire, celui-ci présente même une dureté 

inférieure d’environ 50HV par rapport à celle mesurée au cœur du dépôt d’alliage 625. Cette baisse de 

dureté proche de l’interface avec l’acier est similaire à celles observées pour les échantillons bruts de 

fabrication et vieillis aux deux durées. Des observations dans cette zone ont mis en évidence la présence 

de pores similaires à ceux observés pour les échantillons bruts de fabrication en Figure IV-5. A l’inverse, 

ces pores ne sont pas observés pour l’échantillon traité thermiquement et vieilli 100 h. Afin de proposer 

une explication permettant de justifier cette différence, il est important de tenir compte de l’ensemble 

du cycle thermique connu par l’échantillon. En effet, lors du traitement thermique de 2 h à 1100°C, le 

carbone de l’acier A387 a diffusé vers l’alliage 625. La matrice de l’alliage 625 proche de l’interface se 

retrouve alors déjà fortement enrichie en C au début du vieillissement. Le gradient de potentiel 

chimique de C entre l’alliage 625 et l’acier A387 est donc moins marqué que pour les échantillons bruts 

de fabrication et, de ce fait, le flux de carbone est plus petit. Les diagrammes ternaires Ni-Cr-C à 800 et 

1 100°C présentés en Figure IV-18 montrent que la solubilité du C dans l’austénite diminue lorsque la 

température diminue. Pour une matrice de Ni contenant 20% massique de Cr et 0,1% massique de C 

(indiquée par X), les carbures M7C3 sont stables dans l’austénite à 800°C, alors qu’aucun carbure n’est 

stable à 1100°C. Le vieillissement à 800°C va favoriser la précipitation de carbures dans la matrice dont 

la composition est celle de l’alliage 625 enrichi en carbone lors du traitement thermique. 

 

Figure IV-18. Diagrammes de phase Ni-Cr-C à 800 et 1 100°C obtenus à l’aide du logiciel ThermoCalc® (base de données 
TCNI10). 

De la même manière, le mécanisme proposé pour expliquer les pores observés dans l’alliage 625, proche 

de l’interface, illustré en Figure IV-13, s’applique ensuite pour l’exposition prolongée à 800°C des 

échantillons traités thermiquement. La décarburation de l’acier diminue le potentiel chimique du 

carbone dans l’acier A387. La répartition du carbone de la région d’alliage 625 enrichie se fait ensuite 

entre l’alliage 625 et l’acier.  
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IV.1.3 ARCHITECTURE A GRADIENT 

 L’effet du vieillissement à 800°C sur l’échantillon à architecture à gradient a été étudié, dans un 

premier temps, grâce à des essais de dureté dont les profils sont tracés en Figure IV-19. 

 

Figure IV-19. Profils de dureté de l’architecture à gradient brut de fabrication et après vieillissement à 800°C pendant 100 et 
1 000 h. 

Au niveau de l’acier A387, l’exposition à haute température a un effet similaire à celui observé pour les 

échantillons à architecture de référence, avec une baisse et une homogénéisation de la dureté de l’acier 

associées à une structure ferritique suite à la décarburation. La dureté moyenne est également similaire 

à l’issue des deux durées de vieillissement, de 106 ±6 HV0,2 et 101 ±5 HV0,2 après 100 et 1 000 h 

respectivement. 

Les duretés de l’alliage 625 brut de fabrication LMD-p et vieillis dans les deux architectures étudiées 

sont comparées dans le Tableau IV-2. Le comportement observé au niveau de l’alliage 625 dans 

l’architecture à gradient est également similaire à celui de l’échantillon AR sans traitement thermique, 

avec une augmentation de la dureté de 55 HV0,2 dès 100 h à 800°C. 

Tableau IV-2. Comparaison en fonction de l’architecture des duretés de l’alliage 625 brut de fabrication et vieilli. 

 Dureté (HV0,2) 

 0 h 100 h à 800°C 1000 h à 800°C 

Architecture de référence 263 ±17 307 ±20 308 ±17 

Architecture à gradient 267 ±17 322 ±25 319 ±18 
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Contrairement à l’AR, aucune baisse de dureté n’est visible au niveau de l’alliage 625 proche de 

l’interface avec la composition contenant 80% en masse d’alliage 625. En effet, la baisse de dureté 

observée sur les échantillons AR a été expliquée par la déstabilisation des carbures formés aux 

premières heures de vieillissement en raison de la diffusion du carbone provenant de l’acier A387. La 

composition contenant 80% en masse d’alliage 625 a une teneur en C nettement inférieure, de l’ordre 

de 0,008% massique (contre 0,1% massique dans l’acier A387). 

 La dureté des couches de composition 80% Ni625 + 20% Fe ne semble pas beaucoup évoluer 

au cours du vieillissement, comme mis en avant en Figure IV-19. Une différence de dureté, avec une 

dureté plus élevée dans la seconde couche que dans la première, est néanmoins visible sur les trois 

profils de dureté. Des profils EDS ont été réalisés pour suivre la composition élémentaire le long du 

gradient. Le Tableau IV-3, qui présente la composition moyenne de chaque couche en fonction de la 

durée de vieillissement, fait la synthèse des résultats des profils EDS. Il apparait ainsi que la composition 

au sein des couches est relativement homogène, néanmoins, une variation importante de la 

composition est observée entre la première et la seconde couche. Cette dernière se trouve être plus 

riche en Ni bien que, de manière générale, les deux couches sont plus riches en Fe que la composition 

théorique attendue. L’augmentation de la proportion de Ni dans la composition de la seconde couche 

révèle une augmentation générale de la proportion d’alliage 625 dans celle-ci. De ce fait, l’augmentation 

de dureté observée entre la première et la seconde couche est due à l’augmentation de la proportion 

d’éléments d’addition présents dans l’alliage 625 qui participent au durcissement de la matrice par 

solution solide et par précipitation. Il ressort également du Tableau IV-3 que ni le vieillissement, ni la 

durée d’exposition n’ont d’effet sur la composition et la dureté des couches. 

Tableau IV-3. Comparaison des compositions en Fe et Ni (en % massique), mesurées par MEB-EDS des deux couches de 
mélanges 80% Ni625 + 20% Fe en fonction du traitement thermique. 

 Fe Ni 

 Théorique 1ère couche 2nde couche Théorique 1ère couche 2nde couche 

Brut de fabrication 

21,3 

33,3 ±2,5 24,6 ±1,7 

49,7 

42,2 ±1,3 47,0 ±1,5 

100 h – 800°C 32,7 ±2,6 24,7 ±1,2 42,1 ±2,7 47,7 ±2,7 

1000 h – 800°C 35,4 ±3,2 23,4 ±3,1 42,4 ±2,6 46,7 ±6,3 

 La Figure IV-20a montre la microstructure observée au niveau de la composition contenant 80% 

en masse d’alliage 625. Il est intéressant de noter que les aiguilles de phase δ, à l’origine de 

l’augmentation de la dureté dans l’alliage 625, ne sont pas présentes après 1 000 h de vieillissement à 

800°C, ce qui peut expliquer que la dureté n’ait pas augmenté lors du vieillissement pour cette 

composition. 

 La dureté mesurée dans les couches contenant 20% en masse d’alliage 625 évolue fortement 

lors du vieillissement. Le profil correspondant à l’échantillon brut de fabrication révèle que la dureté 

mesurée pour cette composition est la plus élevée de l’échantillon avec un pic mesuré à 425 HV0,2 
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proche de l’interface avec le substrat. Les caractérisations effectuées en Chapitre III ont permis de 

corroborer cette dureté élevée à la présence de martensite. L’image MEB de la Figure IV-20b montre 

que la structure martensitique est toujours présente après 1 000 h de vieillissement. Les profils de la 

Figure IV-19 correspondant aux échantillons vieillis montrent que la dureté n’est homogène dans les 

deux couches qu’après 1 000 h de vieillissement à 800°C et atteint une valeur moyenne de 264 ± 23 

HV0,2. En effet, le profil correspondant au vieillissement de 100 h montre un gradient de dureté dans la 

première couche, alors que, dans la seconde couche, la dureté est plutôt homogène et similaire à celle 

mesurée après 1 000 h de vieillissement. L’interface entre les deux couches est schématisée par le trait 

violet en pointillé sur la Figure IV-19. 

 

Figure IV-20. Images MEB après vieillissement de 1 000 h à 800°C des compositions intermédiaires : (a) 80% alliage 625 + 20% 
Fe et (b) 20% alliage 625 + 80% Fe. 

La Figure IV-21 montre une représentation spatiale de l’évolution de la dureté mesurée dans les deux 

couches de composition 20% Ni625 + 80% acier A387 à l’issue du vieillissement de 100 h à 800°C. Cette 

cartographie révèle que la dureté de la seconde couche déposée est relativement homogène à la fois 

entre le haut et le bas et également entre le cœur et le bord. A l’inverse, la première couche présente 

une diminution de la dureté entre le bas et le haut, mais également une différence de dureté entre le 

cœur et le bord. Les caractérisations de l’architecture de référence et les simulations, effectuées à l’aide 

des logiciels ThermoCalc® et DICTRA® ont montré une augmentation de la dureté liée à la diffusion du 

C lors du vieillissement. De façon similaire, l’augmentation de la dureté de la martensite, observée dans 

la première couche de composition 20% Ni625 + 80% acier A387, située à l’interface avec l’acier A387, 

doit être liée à la diffusion du C de l’acier A387 (0,11% massique de C) vers le mélange 20% Ni625 + 80% 

Fe (0,002% massique de C), lors de l’exposition à 800°C. 
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Figure IV-21. Cartographie de dureté dans la composition 20% Ni625 + 80% Fe après vieillissement de 100 h à 800°C. 

 La cartographie de la Figure IV-21 met également en avant une zone avec une dureté plus faible, 

inférieure à 200 HV0,2, qui se situe principalement en haut de la première couche. Cette baisse de dureté 

entre les deux couches de la même composition est également visible sur la Figure IV-19. Les 

observations microscopiques de la Figure IV-22 ont révélé la présence de nombreux grains de poudre 

mal fusionnés au niveau de cette région. L’attaque au Nital 2% indique qu’il s’agit principalement de 

poudre de Fe, ce qui corrobore la dureté d’une centaine d’HV mesurée dans cette zone. 

 

Figure IV-22. Micrographie après attaque au réactif Nital 2% de la première couche de composition 20% Ni625 + 80% Fe. 

Enfin, les fissures observées dans ces couches de mélange lors de la caractérisation de l’échantillon à 

architecture à gradient brut de fabrication sont toujours présentes à l’issue du vieillissement (Figure 

IV-22). Des analyses complémentaires par tomographie X pourraient être entreprises afin d’évaluer leur 

évolution après le vieillissement.  
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IV.2 CARACTERISATION DES COUCHES D’OXYDE FORMEES LORS DU VIEILLISSEMENT A 800°C 

 Les deux types d’échantillons, à architecture de référence (AR) et à architecture à gradient (AG) 

ont été exposés à 800°C sous air de laboratoire pour des durées allant jusqu’à 2 500 h. Les couches 

d’oxydes formées ont été caractérisées à la surface en alliage 625, qui sera la seule en contact avec 

l’atmosphère gazeuse en conditions réelle d’utilisation, mais également au niveau des surfaces latérales 

contenant plusieurs compositions. Ce second type de caractérisation n’a été effectué que dans le cas 

plus complexe de l’architecture à gradient. 

IV.2.1 EVOLUTION DES COUCHES D’OXYDE FORMEES SUR LES FACES LATERALES DE L’ARCHITECTURE A 

GRADIENT 

La Figure IV-23 présente les échantillons à AG après 100 et 2 500 h d’exposition à 800°C, à la fois avec 

une vue d’ensemble de l’échantillon et en coupe transverse. Une évolution des oxydes formés au niveau 

des surfaces latérales des échantillons est bien visible, en lien avec les changements de composition des 

couches du gradient. 

 

Figure IV-23. Vue d’ensemble et image en coupe transverse des échantillons à architecture à gradient après exposition à 
800°C sous air de laboratoire pendant (a) 100 h et (b) 2 500 h. 

Les observations macro et microscopiques mettent en avant des changements quant à la nature des 

couches d’oxydes formées qui apparaissent avec des morphologies et des épaisseurs différentes. La 

Figure IV-24 présente une reconstitution des observations MEB montrant les différents oxydes formés 

en surface de chaque composition qui constitue l’architecture à gradient après 100 h d’exposition à 

800°C sous air de laboratoire. Ces images à plus forts grandissements confirment les observations 

macroscopiques et mettent également en avant un changement de mécanisme entre les compositions 
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plus riches en Fe et celles plus riches en Ni. Au niveau du substrat en acier A387, la couche est très 

épaisse, de l’ordre du millimètre, poreuse et fissurée, alors qu’elle est fine, inférieure au micromètre, 

au niveau de l’alliage 625. 

En plus des morphologies et des épaisseurs différentes, les caractérisations ont montré une composition 

des couches différentes. Il est intéressant de constater que la morphologie, l’épaisseur et la composition 

des couches d’oxydes varient à la fois de façon abrupte, lors des changements de composition mais 

également de façon plus douce, lors des changements de couche. Les caractérisations EDS ont révélé 

que les oxydes formés au niveau du substrat A387 étaient les oxydes standards de l’oxydation du Fe. 

Dans la partie avec 20% en masse d’alliage 625, la couche d’oxyde est majoritairement constituée 

d’oxydes de Fe contenant du Cr. Pour cette composition, une différence majeure est observée entre les 

épaisseurs des oxydes formés au niveau de la première et de la seconde couche. Dans la partie avec 

80% en masse d’alliage 625, les couches d’oxydes formées sont également différentes en termes 

d’épaisseur, mais aussi de composition entre les deux couches déposées. Au niveau de la première 

couche, les oxydes sont plus épais et sont à base de Ni, Cr et Fe, alors qu’au niveau de la seconde couche, 

l’oxyde est similaire à celui formé au niveau de l’alliage 625, c’est-à-dire, fin, continu et constitué de 

Cr2O3. 

Le Tableau IV-4 fait la synthèse des caractérisations réalisées sur les couches d’oxyde présentes sur les 

faces latérales de l’échantillon à architecture à gradient. De manière générale, selon la position dans le 

gradient, les couches d’oxydes formées en surface sont extrêmement différentes notamment en termes 

de morphologies, de compositions et d’épaisseurs. Plus la composition chimique de l’échantillon à 

architecture à gradient tend vers celle de l’alliage 625, plus la couche d’oxyde formée tend à être 

protectrice. 

 Au vu de la particularité des échantillons et des résultats obtenus, il semblait intéressant de 

consacrer une partie à la caractérisation des couches d’oxydes formées le long des surfaces latérales 

des échantillons à architecture à gradient. Néanmoins, en conditions réelles d’application, seule la face 

en alliage 625 est exposée à l’atmosphère oxydante. La partie suivante est exclusivement réservée à la 

caractérisation des couches d’oxydes formées au niveau de la surface du dessus des échantillons, qui 

est uniquement composée d’alliage 625 dont l’élaboration a été réalisée par LMD-p. 
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Figure IV-24. Evolution des oxydes formés le long de l'échantillon à architecture à gradient oxydé 100 h à 800°C sous air de laboratoire. 

Tableau IV-4. Synthèse de la morphologie, de l’épaisseur et de la composition des couches d’oxydes formées le long du gradient de composition après exposition à 800°C sous air de laboratoire. 

 Acier A387 
20% Ni625 + 80%Fe 80% Ni625 + 20%Fe 

100% Ni625 
1ère couche 2ème couche 1ère couche 2ème couche 

Morphologies 
fissurée, poreuse, épaisse 
zone de croissance interne 

oxydation interne 

croissance interne 
+ oxydation interne 

poreuse, 
fissurée 

fine, 
continue, 

dense 

fine 
continue, 

dense 

Composition Fe2O3/Fe3O4/FeO/(Fe,Cr)3O4 
Fe2O3 

restes matrice non oxydée avec du Ni 
oxyde de Fe avec Cr 

plusieurs oxydes de type spinelle 
(Fe,Cr,Ni)3O4 

Cr2O3 Cr2O3 

Epaisseur 

100 h 
zone interne : 367,2 ±2 µm 113,8 ±12,1 µm 66,6 ±2,5 µm ≈ 5 µm < 1 µm < 1 µm 

Epaisseur 

1 000 h 
zone interne ≈ 1 mm 300-400 µm 230-260 µm ≈ 10 ≈ 1 µm ≈ 1 µm 
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IV.2.2 OXYDATION A 800°C DE L’ALLIAGE 625-LMD-P 

IV.2.2.1 Caractérisation des couches d’oxyde formées à la surface des échantillons bruts de fabrication 

 Le comportement à 800°C de l’alliage 625 issu du procédé LMD-p a été suivi pour des durées 

de 24, 100, 500, 1 000 et 2 500 h à 800°C, en four à moufle, sous air de laboratoire. Chaque durée 

d’oxydation correspond à un échantillon. Les essais d’oxydation à haute température ont été réalisés 

sur les deux architectures, de référence et à gradient, et chaque échantillon a ensuite été caractérisé. 

Les caractérisations ont révélé des morphologies et des compositions des couches d’oxydes similaires 

pour les deux architectures. Afin de faciliter la comparaison avec les échantillons traités thermiquement 

qui seront étudiés dans la section suivante, les résultats concernant l’architecture de référence seront 

présentés par la suite. Les résultats de l’architecture à gradient de composition sont regroupés en 

Annexe 9. 

 La Figure IV-25 présente les images MEB de surface des échantillons oxydés sous air de 

laboratoire à 800°C pendant 100 h et 2 500 h d’exposition. La couche d’oxyde formée dans ces 

conditions apparaît homogène et ne semble pas présenter de fissuration ou d’écaillage. 

 

Figure IV-25. Images MEB de la surface en alliage 625 – LMD-p des échantillons oxydés sous air de laboratoire à 800°C 
pendant (a) 100 h, (b) 2 500 h. 

 Des analyses MEB-EDS réalisées en surface révèlent la présence d’O, de Cr, de Mn et de Ni. 

Lorsque la durée d’exposition augmente, la teneur en Ni diminue et la teneur en Mn augmente. Des 

analyses par DRX ont été réalisées en surface de ces échantillons. Les diffractogrammes obtenus après 

100 et 2 500 h d’exposition sont présentés en Figure IV-26. Couplés aux analyses MEB-EDS, les 

diffractogrammes mettent en évidence que la couche d’oxyde est majoritairement composée d’oxyde 

de chrome Cr2O3 de structure rhomboédrique. Pour la plus longue durée d’exposition, un oxyde de type 

spinelle de structure cubique à faces centrées est également identifié. Les pics de diffraction relatifs au 

substrat métallique, cubique à faces centrées, sont aussi présents, indiquant la faible épaisseur de la 

couche d’oxyde formée après exposition à 800°C sous air de laboratoire. L’intensité des pics de la 

matrice γ-(Ni,Cr) diminue avec la durée d’exposition, indiquant une augmentation de l’épaisseur de la 
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couche. Enfin, des pics de diffraction associés à une structure orthorhombique pouvant s’apparenter à 

la phase δ-Ni3Nb sont également visibles sur les diffractogrammes. 

 

Figure IV-26. Diffractogrammes de rayons X obtenus à angle d’incidence fixe de 4° sur les échantillons d’alliage 625 LMD-p 
oxydés sous air de laboratoire à 800°C pendant 100 et 2 500 h. 

 L’image MEB en coupe transverse présentée en Figure IV-27a montre que la couche d’oxyde 

formée est fine, dense, continue. Elle ne présente pas de fissure, ni de défauts à l’interface même après 

2 500 h d'exposition. Les cartographies élémentaires MEB-EDS présentées en Figure IV-27b-h révèlent 

que la couche d'oxyde est principalement constituée de Cr2O3 et recouverte d'une fine couche d’oxyde 

riche en Cr et Mn qui, en accord avec les analyses DRX, laisse suggérer la présence de l’oxyde de type 

spinelle (Cr,Mn)3O4. La présence de cet oxyde Cr-Mn a été rapportée dans la littérature 

[62,83,84,95,175] et dépend des conditions d’exposition (T°, t, atmosphère) mais aussi de la teneur en 

Mn de l'alliage 625. Les cartographies élémentaires Figure IV-27e révèlent également la présence de 

particules de SiO2 à l'interface métal/oxyde. Cette phase n'a pas été mise en évidence par les analyses 

DRX, certainement en raison de sa forme amorphe comme souvent suggéré dans la littérature [97]. 

 

Figure IV-27. (a) Image MEB-BSE de l’alliage 625 – LMD-p vieilli 2 500 h à 800°C et cartographies élémentaires 
correspondantes : O (b), Cr (c), Mn (d), Si (e), Ni (f), Nb (g), Mo (h).  
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 Les images en coupe transverse et les cartographies EDS associées de la Figure IV-27 montrent 

également des changements au niveau du substrat métallique dans la zone située sous la couche 

d’oxyde. Les cartographies élémentaires en Figure IV-27g,h révèlent notamment la présence de larges 

phases particulièrement riches en Nb, Mo et Ni, dont la composition, avec 76% at. de Ni+(Cr,Fe) et 

24% at. de Nb+Mo, est proche de la composition de la phase δ-Ni3(Nb,Mo). Cette conclusion est en 

parfait accord avec les résultats des diffractogrammes montrés en Figure IV-26, qui révèlent aussi la 

présence de cette phase de structure orthorhombique. La cartographie EDS du Cr, Figure IV-27c, met 

en avant un appauvrissement en Cr de la matrice sous la surface. Des analyses MEB-EDS ont été réalisées 

dans cette zone afin d’évaluer la teneur en Cr en fonction de la distance par rapport à l’interface 

métal/oxyde après 2 500 h d’exposition. Les résultats ont révélé un appauvrissement de la matrice en 

Cr sur une dizaine de micromètres. En effet, proche de la surface, la teneur en Cr dans la matrice est de 

14,5% massique au lieu de 21,4% massique dans la matrice non affectée par l’oxydation, révélant bien 

un appauvrissement en Cr. Plus en profondeur, en s’éloignant de l’interface métal/oxyde, au niveau de 

la matrice, les aiguilles de phase δ-Ni3Nb, liées à l’exposition à haute température, sont nettement 

visibles sur la Figure IV-27g. Il est intéressant de noter que, dans la zone sous la surface, les aiguilles de 

phase δ-Ni3Nb ne sont pas visibles. 

 La présence de larges précipités de phase δ-Ni3Nb, la déplétion en Cr, la formation d’une zone 

sans précipités aciculaires sont rapportées dans la littérature portant sur l’oxydation à haute 

température de l’alliage 625 [62,63,80,82,86,95,98,176]. D’après les études réalisées, ces phénomènes 

découlent de la formation de la couche de chromine et de l’appauvrissement en Cr de la matrice qui en 

résulte. En effet, la concentration en Cr de la matrice a une influence sur l’activité du Nb. La diminution 

de la teneur en Cr de la matrice sous la couche d’oxyde conduit à une baisse de l’activité du Nb et donc 

de son potentiel chimique. Le Nb de la matrice diffuse alors vers l'interface métal/oxyde, i.e. la zone la 

plus appauvrie en Cr, ce qui conduit à un enrichissement en Nb de la matrice sous la surface et à la 

formation des larges précipités δ-Ni3Nb. La déplétion en Cr est donc la force motrice à l’origine de la 

diffusion du Nb sous la surface. Garcia-Fresnillo et al. [84] mentionnent également l’effet du Mo sur la 

précipitation de la phase δ entre 700 et 800°C. En effet, grâce à des calculs thermodynamiques, les 

auteurs ont montré l’existence de la phase δ-Ni3Nb et δ-Ni3Mo dans les diagrammes binaires Ni-Nb et 

Ni-Mo respectivement. A ces températures, ces deux phases présentent une miscibilité complète 

donnant lieu à un domaine d’existence de la phase δ-Ni3(Nb,Mo). Les conclusions de Garcia-Fresnillo et 

al. [84] corroborent les caractérisations des précipités observés sous la couche d’oxyde et justifient la 

présence de Mo dans la phase δ. 

Des diagrammes quaternaires Ni-Cr-Nb-Mo ont été calculés à 800°C grâce au logiciel ThermoCalc® en 

utilisant la base de données TCNi10. Dans un souci de lisibilité, ces diagrammes sont présentés avec une 

concentration en Cr fixe. La Figure IV-28 montre ainsi une superposition des diagrammes quaternaires 

Ni-Cr-Mo-Nb où les lignes indiquent la frontière entre le domaine γ et le domaine γ+δ en fonction de la 
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teneur en Cr. Ces résultats montrent que le domaine de stabilité de la phase δ change en fonction de la 

teneur en Cr et met en avant l’effet stabilisant du chrome sur la phase δ, i.e. plus la teneur en Cr est 

élevée, plus les teneurs en Nb et Mo nécessaires pour stabiliser la phase δ diminuent. Ainsi, lors de 

l’appauvrissement de la matrice en Cr, du fait de la participation de l’élément à la formation de la couche 

de chromine, les concentrations en Nb et Mo dans cette région appauvrie ne sont plus suffisantes pour 

stabiliser la phase δ, d’où la présence de cette zone sans aiguilles de phase δ observée en Figure IV-27. 

 

Figure IV-28. Diagramme quaternaire Ni-Cr-Nb-Mo à 800°C pour différentes teneurs en Cr. 

Des calculs complémentaires ont été réalisés grâce au logiciel ThermoCalc® afin de prédire la 

composition de la phase δ à 800°C dans une matrice dont la composition est similaire à celle de l’alliage 

625 (64,87% de Ni, 21,9% de Cr, 0,1% d’Al, 9,2% de Mo, 3.6% de Nb, 0,01% de C et 0,32% de Si en % 

massique) en fonction de la teneur en Cr dans la matrice. Les résultats sont présentés en Figure IV-29 

et permettent d’identifier clairement une tendance quant à la composition de la phase δ en fonction de 

la teneur en Cr : plus la teneur en Cr est élevée, plus le rapport Nb/Mo dans la phase δ diminue et tend 

vers une composition δ-Ni3Nb. En conséquence, lorsque la matrice est riche en Cr, i.e. non-affectée par 

l’oxydation, la phase δ a une faible teneur en Mo. Lorsque la teneur en Cr dans la matrice diminue, i.e. 

au niveau de l’interface métal/oxyde, la teneur en Mo dans la phase δ augmente. Ces résultats sont en 

accord avec les observations réalisées dans ces travaux et permettent d’expliquer la différence de 

composition entre les larges précipités sous la surface et les aiguilles dans la matrice. 

 

Figure IV-29. Composition de la phase δ en fonction de la teneur en Cr dans un système alliage 625 à 800°C.  
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IV.2.2.2 Effet du traitement de remise en solution sur la morphologie et la composition de la couche 

d’oxyde 

 Afin d’évaluer l’influence de la microstructure, et particulièrement la structure dendritique, 

issue du procédé LMD-p sur la tenue à l’oxydation de l’alliage 625, des échantillons à architecture de 

référence traités thermiquement, 2 h à 1 100°C, ont été exposés à 800°C, sous air de laboratoire, pour 

des durées de 100 et 1 000 h. 

 Les observations MEB en surface et en coupe transverse de ces échantillons sont présentées en 

Figure IV-30. Les observations de surface, en Figure IV-30a,c, montrent une couche continue, qui ne 

présente ni fissure, ni écaillage pour les deux durées étudiées. Les grains d’oxyde présentent une 

morphologie géométrique, semblable à celle observée pour les échantillons bruts de fabrication de la 

Figure IV-25. Les observations en coupe transverse, Figure IV-30b,d, révèlent une couche adhérente, 

continue et dense. 

 

Figure IV-30. Images MEB de surface et en coupe transverse des échantillons d’alliage 625 – LMD-p traités thermiquement 
pendant 2 h à 1 100°C et oxydés sous air de laboratoire à 800°C pendant (a,b) 100 h et (c,d) 1 000 h. 
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 Les cartographies élémentaires MEB-EDS présentées en Figure IV-31 révèlent que la couche 

d'oxyde est principalement constituée de Cr2O3. Les caractérisations réalisées ne permettent pas de 

statuer quant à la présence ou non de l’oxyde de type spinelle Cr-Mn en raison de la proximité des lignes 

Kβ du Cr (5,95 keV) et Kα du Mn (5,90 keV). Les cartographies élémentaires révèlent également la 

présence de SiO2 à l'interface métal/oxyde en couche quasi-continue. A l’issue de ces caractérisations, 

il ne semble pas y avoir de différence de morphologie ou de composition des couches d’oxyde entre les 

échantillons bruts de fabrication et les échantillons traités thermiquement. 

 

Figure IV-31. (a) Image MEB-BSE de l’alliage 625 – LMD-p traité thermiquement puis oxydé 1 000 h à 800°C et cartographies 
élémentaires correspondantes : (b) O, (c) Cr, (d) Mn, (e) Si, (f) Ni, (g) Nb, (h) Mo et (i) Fe. 

Enfin, comme pour les échantillons bruts de fabrication, la présence sous la surface de larges précipités, 

dont la composition riche en Ni, Nb et Mo, est mise en avant grâce aux cartographies élémentaires des 

Figure IV-31f-h. Ces observations couplées à une analyse MEB-EDS, ont permis d’identifier la phase δ-

Ni3(Nb,Mo), comme pour les échantillons bruts de fabrication. La phase aciculaire δ est également mise 

en avant dans la matrice. La morphologie de ces lattes de phase δ est différente de celles observées 

pour les échantillons bruts de fabrication comme discuté plus tôt dans ce chapitre (Section IV.1.2). 
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IV.2.2.3 Cinétique d’oxydation de l’alliage 625 issu du procédé LMD-p 

 La cinétique d’oxydation de l’alliage 625 issu du procédé LMD-p à 800°C a été suivie pour des 

durées d’exposition allant de 24 à 2 500 h sous air de laboratoire pour les deux architectures, de 

référence (AR) et à gradient (AG), brut de fabrication. Les observations en coupe transverse des 

échantillons pour chacune des cinq durées d’exposition et des deux architectures sont montrées en 

Figure IV-32. Sur ces images, les couches d'oxyde observées sont fines, denses, continues, ne présentent 

ni fissure, ni défauts à l’interface. Les couches d’oxydes formées après des durées d’exposition 

identiques paraissent être similaires pour les deux architectures. Une différence est toutefois visible 

pour l’échantillon AR oxydé 1 000 h dont la couche semble être plus épaisse que pour l’échantillon AG. 

 

Figure IV-32. Images MEB-BSE de la couche d’oxyde formée après 24, 100, 500, 1000 et 2500 h à 800°C sous air de laboratoire 
à la surface des échantillons d’alliage 625 à architectures de référence et à gradient. 

 L’évolution de l’épaisseur de la couche d’oxyde en fonction du temps a été tracée en Figure 

IV-33a et montre que, jusqu’à 2 500 h, la cinétique d’oxydation suit une loi parabolique décrite par : 

𝑒 = √𝑘𝑝𝑒 × 𝑡 Équation IV-1 

où 𝑒 est l’épaisseur de la couche d’oxyde en cm, 𝑡 le temps d’exposition en s et 𝑘𝑝𝑒 la constante 

parabolique d’oxydation déterminée à partir de l’épaisseur, en cm².s-1. Les barres d’erreur indiquées sur 

la figure correspondent à l’écart type de la moyenne et sont égales à 
2𝜎

√𝑛
, avec 𝑛 le nombre de mesures 

et 𝜎 l’écart type.  
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Figure IV-33. Evolution de l’épaisseur de la couche d’oxyde formée à la surface de l’alliage 625 LMD-p AR et AG sous air de 
laboratoire à 800°C en fonction (a) du temps et de (b) e= f(√t). Le point à 1 000 h sur le graphe (b), indiqué par le symbole Δ, 

n’est pas pris en compte dans la détermination de kpe. 

 La valeur de la constante parabolique 𝑘𝑝𝑒 est calculée en traçant 𝑒 = 𝑓(√𝑡), en Figure IV-33b. 

Les valeurs ainsi déterminées sont de 2,5.10-15 cm².s-1 et 2,3.10-15 cm².s-1 pour AG et AR respectivement. 

Le point à 1 000 h (Δ) n’a pas été pris en compte lors des calculs pour déterminer la valeur de 𝑘𝑝𝑒 de 

AR. Un nouvel essai devrait être réalisé afin de statuer quant à l’origine de cette épaisseur importante. 

L’architecture de l’échantillon ne semble pas avoir d’effet sur la cinétique d’oxydation. Ces résultats 

sont conformes à ce qui était attendu car les caractérisations de la dernière couche d’alliage 625, 

réalisées au Chapitre III, ont montré des compositions chimiques et des microstructures similaires. 

L’effet du traitement thermique sur la tenue à l’oxydation de l’alliage 625 n’a pas pu être étudié par 

l’étude de l’évolution de l’épaisseur. En effet, avec seulement deux durées d’exposition, le nombre de 

points n’est pas suffisant pour déterminer une valeur de 𝑘𝑝𝑒. Les épaisseurs sont toutefois rapportées 

en Figure IV-33a et sont similaires à celles des échantillons bruts de fabrication. 

 Afin de comparer la valeur de la constante parabolique aux données rapportées dans la 

littérature qui sont souvent déterminées par suivi de la prise de masse, la constante de vitesse 

parabolique déterminée à partir de l’épaisseur 𝑘𝑝𝑒 (cm².s-1) a été convertie en 𝑘𝑝𝑚 (g².cm-4.s-1), la 

constante de vitesse parabolique en termes de prise de masse, grâce à l’Équation IV-2 : 

𝑘𝑝𝑚 = (
𝑀𝑜 × 𝑦

𝑉𝑜𝑥
)

2

× 𝑘𝑝𝑒 Équation IV-2 

avec 𝑀𝑜 est la masse molaire de l’oxygène en g.mol-1, 𝑦 le coefficient stœchiométrique de 𝑀𝑥𝑂𝑦 et 𝑉𝑜𝑥 

le volume molaire de l’oxyde en cm3.mol-1. A partir de l’Équation IV-2 et en considérant que la couche 

d’oxyde est complètement dense et uniquement constituée de chromine Cr2O3, la valeur de 𝑘𝑝𝑚 

obtenue est de 6,7.10-15 g2.cm-4.s-1 et 6,1.10-15 g2.cm-4.s-1 pour AG et AR respectivement.  
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 La méthode de détermination de la valeur de la constante cinétique parabolique à partir de 

l’épaisseur a été choisie car elle semblait être la plus adaptée à la nature des échantillons de cette étude 

qui sont constitués de plusieurs matériaux. De ce fait, il paraissait difficile de déterminer une valeur de 

𝑘𝑝 à partir du suivi de la prise de masse. Cependant, les valeurs de 𝑘𝑝𝑚 obtenues sont inférieures d’un 

ordre de grandeur par rapport aux données de la littérature pour l’alliage 625 exposé sous air à 800°C 

[81,83]. Aussi, des essais complémentaires par analyse thermogravimétrique (ATG) ont été réalisés. 

L’objectif de ces essais est de comparer les valeurs de 𝑘𝑝𝑚  obtenues par ATG (𝑘𝑝𝑚_𝐴𝑇𝐺 ) et calculées à 

partir du 𝑘𝑝𝑒 (𝑘𝑝𝑚_é𝑝𝑎𝑖𝑠𝑠𝑒𝑢𝑟). Pour ce faire, des échantillons de composition alliage 625 ont été prélevés 

et préparés suivant le protocole détaillé au Chapitre II. Au vu des résultats précédents, seule 

l’architecture de référence a été testée lors des essais par ATG. 

Les analyses thermogravimétriques ont été réalisées pendant 100 h à 800°C sous air sec. Trois 

échantillons d’alliage 625 de dimensions 1 x 1 x 0,21 cm ont été analysés dans ces conditions : 

• LMD-p AR – brut de fabrication, 

• LMD-p AR – traité thermiquement à 1 100°C pendant 2 h + trempe à l’eau, 

• Conventionnel – forgé. 

Les résultats de l’évolution de la prise de masse par unité d’aire en fonction du temps à 800°C pour les 

trois échantillons d’alliage 625 sont montrés en Figure IV-34. 

 

Figure IV-34. Prise de masse surfacique mesurée en fonction du temps des échantillons d’alliage 625 LMD-p brut de 
fabrication, traité thermiquement et issu de métallurgie conventionnelle, oxydés sous air sec pendant 100 h à 800°C. 

Le tracé en fonction de la racine carrée du temps, en Annexe 10, confirme que la cinétique suit un 

régime parabolique pour les trois échantillons. Les valeurs des constantes paraboliques déterminées 

pour chacun des échantillons sont rapportées dans le Tableau IV-5. 
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Tableau IV-5. Comparaison des valeurs de 𝑘𝑝𝑚_𝐴𝑇𝐺  de l’alliage 625 (en g².cm-4.s-1). 

Laser Metal Deposition-powder 
Brut de fabrication 3,0.10-14 

Traité thermiquement 1,9.10-14 

Métallurgie conventionnelle 1,7.10-14 

 Les constantes paraboliques déterminées à partir de l’analyse des courbes 

thermogravimétriques sont similaires pour les trois échantillons d’alliage 625. Il semble que ni le 

procédé d’élaboration, ni le traitement thermique n’aient une influence majeure sur la valeur de 𝑘𝑝𝑚. 

Un léger effet est toutefois observé sur l’échantillon brut de fabrication. Cette légère variation peut être 

liée aux hétérogénéités chimiques résultant de la structure dendritique et/ou des contraintes 

résiduelles. 

Les deux techniques utilisées pour étudier la cinétique d’oxydation de l’alliage 625 issu du procédé LMD-

p à 800°C  ont mis en avant une légère divergence entre les valeurs de 𝑘𝑝𝑚 déterminées par ces deux 

méthodes. En effet, des valeurs légèrement plus faibles sont obtenues par suivi d’épaisseur de la couche 

d’oxyde que par prise de masse surfacique. Plusieurs éléments sont susceptibles d’expliquer la 

différence. En effet, pour convertir 𝑘𝑝𝑒 en 𝑘𝑝𝑚, l’hypothèse émise suppose que la couche d'oxyde est 

complètement dense, homogène et uniquement constituée de Cr2O3. Or, les caractérisations MEB et 

DRX ont révélé la présence d’autres oxydes dans la couche. Toutefois, la présence de ces oxydes dans 

la couche semble trop faible pour que leur participation explique la différence observée. En effet, des 

calculs réalisés ont permis de déterminer qu’une couche de SiO2 de l’ordre de 400 nm serait nécessaire 

pour expliquer la différence entre les valeurs de 𝑘𝑝𝑚 après 100 h à 800°C. Le même calcul a été réalisé 

pour l’oxyde de type spinelle Cr-Mn et prévoit une couche de l’ordre de 390 nm soit une épaisseur 

largement supérieure à celle qui a été observé lors des caractérisations. Finalement, il semble plus 

probable que la différence observée entre les deux 𝑘𝑝𝑚 vienne du fait que la valeur de 𝑘𝑝𝑚_é𝑝𝑎𝑖𝑠𝑠𝑒𝑢𝑟 

ait été calculée à partir d’un modèle obtenu sur 5 points pour des temps longs, alors que 𝑘𝑝𝑚_𝐴𝑇𝐺 est 

calculé à partir d’un modèle basé sur une mesure continue. 

 Enfin, les constantes de vitesse paraboliques 𝑘𝑝𝑚 de cette étude ont été ajoutées au diagramme 

d’Arrhenius tracé en Chapitre I à partir des données de la littérature et retracé en Figure IV-35. Les 

valeurs de 𝑘𝑝𝑚_é𝑝𝑎𝑖𝑠𝑠𝑒𝑢𝑟 déterminées à partir de l’évolution de l’épaisseur au cours du temps semblent 

être inférieures à la tendance générale observée. Les valeurs de 𝑘𝑝𝑚_𝐴𝑇𝐺 déterminées dans ces travaux 

semblent, quant à elles, relativement bien suivre la tendance linéaire mise en évidence sur le tracé 

d’Arrhenius pour les valeurs 𝑘𝑝𝑚 de l’alliage 625 issu de la métallurgie conventionnelle et du procédé 

LBM pour des températures comprises entre 800 et 1 100°C. 
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Il est également intéressant de constater que les valeurs de 𝑘𝑝𝑚_𝐴𝑇𝐺 obtenues sont plus proches des 

valeurs de la littérature rapportées pour l’alliage 625 issu de métallurgie conventionnelle et du procédé 

LBM, que de celles correspondant au procédé LMD-p ou aux procédés laser s’en rapprochant (WAAM). 

Ces différences peuvent être interprétées à travers les conditions dans lesquelles les auteurs ont réalisé 

leurs essais d’oxydation. En effet, Sharifitabar et al. [80] et Hong et al. [85] ont utilisé le même 

échantillon pour différentes durées d’oxydation successives. 

 

Figure IV-35. Diagramme d’Arrhenius des constantes paraboliques pour l’oxydation sous air de l’alliage 625 issu de fabrication 

additive (LBM (▲), WAAM (■), LMD-p (♦)) et de la métallurgie conventionnelle (●). Les résultats de la présente étude sont 

comparés aux données de la littérature [62,63,80,81,83,85,89,90,176]. 
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IV.3 CONCLUSIONS 

 Le comportement à haute température des échantillons brut de fabrication LMD-p et traité 

thermiquement a été étudié lors de vieillissements à 800°C. L’objectif était à la fois d’observer les 

évolutions métallurgiques lors d’une exposition prolongée à cette température et d’évaluer l’influence 

de la microstructure issue du procédé LMD-p sur les cinétiques de précipitation. 

Pour ce qui est du comportement de l’alliage 625, aucune différence n’a été observée à 800°C entre les 

deux architectures de référence et à gradient. Dans les deux cas, les mêmes phases ont été observées 

à l’issue du vieillissement, notamment la phase aciculaire δ observée au niveau des espaces 

interdendritiques. Une différence a toutefois été mise en évidence pour l’échantillon traité 

thermiquement. En effet, une augmentation plus tardive de la dureté a été rapportée, après 1 000 h de 

vieillissement contre 100 h pour le brut de fabrication. Cette différence a pu être reliée à la précipitation 

prématurée des aiguilles de phase δ dans l’échantillon brut de fabrication, favorisée par 

l’enrichissement des espaces interdendritiques en Nb. 

Ni l’architecture, ni le traitement thermique n’ont d’influence sur le comportement de l’acier A387 qui 

est similaire lors du vieillissement à 800°C. En effet, la microstructure initiale, ferrito-perlitique pour les 

échantillons bruts de fabrication, martensitique pour l’échantillon traité thermiquement, est 

complètement ferritique dès 100 h à 800°C. La décarburation de l’acier est à l’origine de cette 

homogénéisation de la microstructure et s’accompagne d’une baisse de la dureté. 

Un phénomène intéressant a été identifié proche de l’interface acier A387 / alliage 625 (architecture de 

référence) avec la présence d’une bande de pores tout le long de l’interface du côté de l’alliage 625. Un 

mécanisme visant à expliquer la formation des pores a pu être proposé et se base sur la déstabilisation 

des carbures formés lors des premiers instants à haute température en raison de la migration du 

carbone des deux côtés de l’interface. Une forte baisse de la dureté de l’alliage 625 dans cette zone, 

liée à la présence de cette bande de pores, a été mise en évidence. Ce phénomène a également été 

observé pour l’échantillon traité thermiquement mais il apparait plus tardivement en raison de la 

présence de carbone dans cette zone en amont du vieillissement. A l’inverse, aucune région poreuse 

similaire n’a été observée dans le cas de l’échantillon à architecture à gradient, ni au niveau de 

l’interface acier A387 / 20% Ni625 + 80% Fe, ni au niveau de l’interface 80% Ni625 / 100% Ni625. Aucun 

changement majeur n’a été observé au niveau de la composition avec 80% en masse d’alliage 625 lors 

du vieillissement à 800°C. Comme pour l’échantillon brut de fabrication, la dureté est légèrement 

supérieure lorsque la fraction massique d’alliage 625 dans le mélange augmente. Pour la composition 

contenant 20% en masse d’alliage 625, le vieillissement a pour effet de diminuer la dureté de la 

structure martensitique observée sur le brut de fabrication et toujours présente après le vieillissement. 

Toutefois, un retard sur cette diminution est rapporté dans la première couche probablement en raison 

de la migration du carbone de l’acier augmentant la dureté de la martensite.  



156 Chapitre IV 

 La résistance à l’oxydation des échantillons a ensuite été étudiée à 800°C sous air de laboratoire. 

Dans un premier temps, le comportement global de l’échantillon AG a été observé. Les résultats ont mis 

en avant une évolution de la morphologie, de l’épaisseur, de la composition des couches d’oxyde 

formées ainsi que des mécanismes de croissance qui varient en fonction de la composition locale dans 

le gradient. Conformément à ce qui était attendu, plus la fraction massique d’alliage 625 dans la 

composition du dépôt est importante, plus la couche d’oxyde formée tend à être est protectrice. 

Concernant la résistance à l’oxydation sous air de laboratoire à 800°C de l’alliage 625 élaboré par 

procédé LMD-p, les résultats ont montré que l’architecture des échantillons (de référence ou à gradient) 

n’avait pas d’effet ni sur la nature, ni sur la cinétique de croissance des couches d’oxydes formées dû à 

la trop grande distance entre la zone affectée par l’oxydation et les couches enrichies en fer. Ainsi, les 

couches formées à 800°C sont protectrices et majoritairement composées de Cr2O3. Des îlots de SiO2 

et, pour les plus longues durées d’exposition, l’oxyde de type spinelle (Cr,Mn)3O4, situés respectivement 

en-dessous et au-dessus de la couche de chromine, ont également été identifiés lors des 

caractérisations. Au niveau du substrat métallique sous l’interface avec l’oxyde, d’importants précipités 

de phase δ contentant du Ni, du Nb et du Mo ont été observés. La force motrice à l’origine de la 

précipitation de cette phase est l’appauvrissement en Cr de la matrice, lié à la formation de la couche 

de Cr2O3. Les cinétiques d’oxydation ont été déterminées à la fois par suivi d’épaisseur et de prise de 

masse. Les deux méthodes de détermination ont mis en avant une cinétique qui suit une loi parabolique 

pour l’alliage 625 brut de fabrication LMD-p et l’alliage 625 LMD-p traité thermiquement. Bien que les 

valeurs des constantes paraboliques déterminées par les deux méthodes soient légèrement différentes, 

celles-ci restent en bon accord avec celles données dans la littérature pour la métallurgie 

conventionnelle et le procédé de fabrication additive Laser Beam Melting. Un léger effet du traitement 

thermique a été observé avec une valeur de 𝑘𝑝 plus proche de celles de la métallurgie conventionnelle. 

Les hypothèses avancées pour expliquer cette observation sont que la composition de l’alliage 625 est 

homogène dans tout l’échantillon, contrairement à l’échantillon brut de fabrication qui présente une 

structure dendritique découlant du procédé LMD-p et que le traitement thermique a pu permettre de 

réduire les contraintes résiduelles dues à la fabrication par LMD-p.  
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 L’effet d’un dépôt de NaCl sur la tenue à la corrosion haute température des échantillons à 

architecture à gradient de composition est discuté dans ce chapitre. Pour rappel, le dépôt de 3 à 

4 mg.cm-2 de NaCl correspond à un dépôt couvrant 75 à 85 % de la surface de l’échantillon et est réalisé 

uniquement sur la face supérieure, en alliage 625, des échantillons. Les essais ont été réalisés sous air 

de laboratoire pour des durées allant jusqu’à 5 000 h à 650°C et jusqu’à 2 500 h à 800°C. Les essais avec 

dépôt de NaCl ont été réalisés sur les deux architectures, de référence et à gradient. En accord avec les 

observations du Chapitre IV, aucune différence de comportement n’a été observée entre les deux 

architectures en présence du dépôt de NaCl. Par conséquent, aucune distinction entre les deux types 

d’échantillons ne sera faite dans ce chapitre. 

 

V.1 OXYDATION DE L’ALLIAGE 625 EN PRESENCE D’UN DEPOT SOLIDE DE NACL A 800°C SOUS AIR 

DE LABORATOIRE 

V.1.1 MORPHOLOGIE ET COMPOSITION DES PRODUITS DE CORROSION 

 Les images de surface des échantillons recouverts d’un dépôt solide et couvrant de NaCl et 

exposés sous air de laboratoire à 800°C pendant 1 h et 100 h sont présentées en Figure V-1. 

 

Figure V-1. Images macroscopiques et MEB-SE de surface des échantillons avec dépôt de NaCl, exposés à 800°C sous air de 
laboratoire pendant (a,b) 1 h et (c,d,e) 100 h.  



160 Chapitre V 

Les couches de produits de corrosion sont très endommagées par des fissures, des cloques et des 

cavités. Les couches sont également fortement écaillées. Un important phénomène d’écaillage a 

notamment été observé lors de la sortie du four des échantillons. L’écaillage laisse apparaitre des zones 

de morphologies différentes, certaines sont relativement compactes, alors que d’autres, situées plus en 

profondeur, sont affectées par de nombreux pores, visibles en Figure V-1c. Des morphologies similaires 

ont été observées en surface des échantillons exposés pendant 500 h et 1000 h. Après 2 500 h 

d’exposition, l’écaillage a été tellement important que les couches de produits de corrosion ne sont plus 

visibles. 

Les analyses MEB-EDS réalisées en surface de l’échantillon exposé 1 h à 800°C ont mis en avant la 

présence majoritaire d’O et de Ni. En plus de ces éléments, du Cr et du Fe sont également présents dans 

les zones où la couche de produits de corrosion est partiellement écaillée. Dans les régions les plus 

écaillées, les analyses EDS mettent en avant la présence d’O, de Ni et de Mo. Du Cr, du Cl et du Nb sont 

également révélés dans ces zones mais en plus faibles concentrations. Ces analyses de surface ont 

également révélé la présence ponctuelle d’O associé à du Na, du Cr et du Mo. Pour les plus longues 

durées d’exposition, les analyses MEB-EDS de la couche non-écaillée révèlent la présence majoritaire 

d’O et de Ni. Dans les zones où la couche de produits de corrosion est en partie écaillée, en plus de ces 

deux éléments, le Cr, le Fe et le Nb sont également présents. Les analyses au niveau de la zone poreuse 

(Figure V-1e) révèlent la présence majoritaire de Ni et de Mo, mais les éléments O, Cr, Nb et Fe sont 

également détectés. 

 

Figure V-2. Diffractogrammes de rayons X obtenus sur les échantillons d’alliage 625 recouverts d’un dépôt de NaCl et oxydés à 
800°C sous air de laboratoire pendant 1, 500 et 2500 h.  
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Des analyses par DRX ont été réalisées en surface des échantillons exposés à 800°C sous air de 

laboratoire. Bien qu’une analyse DRX n’ait pu être réalisée sur la couche d’oxyde de l’échantillon exposé 

2 500 h à 800°C en raison de l’écaillage trop important de la couche de produits de corrosion, des 

écailles ont pu être collectées. Ces écailles ont été ensuite broyées et la poudre obtenue a pu être 

analysée par DRX. Les diffractogrammes obtenus après 1, 500 et 2 500 h d’exposition sont présentés en 

Figure V-2. Pour les trois durées d’exposition, les diffractogrammes montrent une phase majoritaire 

cubique à face centrées, qui correspond à NiO, en accord avec les analyses MEB-EDS de surface. Des 

raies de diffraction d’une structure rhomboédrique sont également observées, correspondant à Cr2O3, 

en accord avec la présence de Cr rapportée par les analyses MEB-EDS dans les zones écaillées. Une 

phase de type spinelle de structure cubique à faces centrées est également identifiée. Enfin, les pics de 

diffraction relatifs au substrat métallique, cubique à faces centrées γ-(Ni,Cr), sont aussi présents sur les 

diffractogrammes des échantillons exposés 1 h et 500 h. 

 Les observations en coupe transverse présentées en Figure V-3 pour différentes durées 

d’exposition révèlent des couches de produits de corrosion très épaisses et endommagées par la 

formation de fissures, de pores et de cloques. Les épaisseurs de produits de corrosion varient entre 3 

et 30 µm après 1 h d’exposition, pour atteindre jusqu’à 110 µm après 1 000 h d’exposition. Il est à noter 

que l’épaisseur de la couche de produits de corrosion est très irrégulière. En plus de ces épaisses 

couches d’oxyde, la partie de substrat métallique située sous l’interface avec la couche d’oxyde est 

fortement affectée par la présence de nombreux pores. 

 

Figure V-3. Images MEB-BSE en coupe transverse des échantillons d’alliage 625 avec dépôt de NaCl oxydés à 800°C sous air de 
laboratoire pendant (a) 24, (b) 100, (c) 500 et (d) 1 000 h et (f) épaisseur des couches de produits de corrosion associée.  



162 Chapitre V 

Les cartographies MEB-EDS élémentaires réalisées sur l’échantillon exposé pendant 1 h à 800°C sont 

présentées en Figure V-4. La partie externe de la couche de produits de corrosion est riche en Ni et en 

O et correspond à la phase NiO mise en avant par DRX en Figure V-2. Dans la partie interne de la couche, 

les cartographies montrent la présence de Cr (35,8 %at.) et d’O (64,2 %at.), en accord avec la présence 

de Cr2O3 sur le diffractogramme. Entre ces deux sous-couches, se trouve une troisième sous-couche 

intermédiaire contenant principalement de l’O (57,5 %at.), du Ni (30,1 %at.), du Cr (8,8 %at.) et des 

traces de Fe (3,6 %at.), correspondant à la phase spinelle identifiée par DRX et dont la composition serait 

(Ni,Cr,Fe)3O4. Les cartographies du Nb en Figure V-4i et du Na en Figure V-4f révèlent la présence d’un 

oxyde mixte, O (64,8 %at.)-Na (16,4 %at.)-Nb (18,8 %at.), dans la couche poreuse. Cet oxyde n’a pas été 

identifié par analyse DRX, probablement en raison d’une trop faible présence dans la couche de 

corrosion. Cependant, les analyses MEB-EDS semblent suggérer une composition NaNbO3. En dessous 

de la couche de Cr2O3, les analyses EDS révèlent la présence d’un oxyde contenant du Mo et du Ni et, 

en plus faible quantité, du Cr et du Nb. Cet oxyde pourrait correspondre à une seconde phase spinelle, 

confondue avec le spinelle Ni-Cr-Fe sur le diffractogramme. Enfin, à l’interface avec le substrat, une fine 

couche contenant du Cl, de l’O, et du Mo apparaît de façon distincte sur les cartographies X de la Figure 

V-4b,g,h. Il est à noter que le Cl présent dans cette fine couche n’est pas associé au Na. 

 

Figure V-4. Image MEB-EDS d’un échantillon d’alliage 625 oxydé 1 h à 800°C sous air de laboratoire avec un dépôt de NaCl(s), 
(a) coupe transverse et cartographies X associées des éléments : O (b), Cr (c), Fe (d), Ni (e), Na (f), Cl (g), Mo (h) et Nb (i). 

Les cartographies élémentaires réalisées après 24 h d’exposition à 800°C, présentées en Figure V-5, 

mettent en évidence que la couche de produits de corrosion est constituée de trois sous-couches 

similaires à celles observées sur les cartographies EDS de l’échantillon exposé 1 h : NiO dans la partie 

externe, Cr2O3 dans la partie interne et l’oxyde spinelle Ni-Cr-Fe au milieu de la couche de corrosion. 
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Alors que la couche de chromine semble être relativement dense, les couches de NiO et d’oxyde spinelle 

Ni-Cr-Fe sont très poreuses. La cartographie du Nb, présentée en Figure V-5i, montre que cet élément 

est également présent dans la couche d’oxyde et situé entre la chromine et l’oxyde spinelle Ni-Cr-Fe. 

Contrairement aux observations réalisées après 1 h d’exposition, le Nb n’est plus associé au Na, ce 

dernier n’est d’ailleurs plus détecté dans la couche de produits de corrosion. Les analyses EDS révèlent 

que la composition de la couche contenant du Nb est la suivante : O (68,1 %at.), Ni (16,3 %at.), 

Nb (12,3 %at.) et Cr (3,2 %at.). Il pourrait s’agir d’une seconde phase spinelle, confondue avec le spinelle 

Ni-Cr-Fe sur les diffractogrammes. Enfin, la cartographie EDS du Cl révèle la présence de cet élément à 

la fois à l’interface entre le métal et la couche d’oxyde et au niveau de la zone de substrat métallique 

endommagée par les pores. Ici encore, le chlore n’est pas associé au sodium. 

 

Figure V-5. Image MEB-EDS d’un échantillon d’alliage 625 oxydé 24 h à 800°C sous air de laboratoire avec un dépôt de NaCl, 
(a) coupe transverse et cartographies X associées des éléments : O (b), Cr (c), Fe (d), Ni (e), Na (f), Cl (g), Mo (h) et Nb (i). 

L’image MEB en coupe transverse après 1 000 h d’exposition à 800°C et les cartographies X 

correspondantes sont présentées en Figure V-6. Elles sont en parfait accord avec les observations faites 

à plus courtes durées et confirment que la couche de produits de corrosion est constituée 

principalement des trois sous-couches déjà observées : (1) NiO, (2) les oxydes de type spinelle Ni-Fe-Cr 

et Ni-Cr-Nb et (3) Cr2O3. 

La caractérisation en coupe transverse de l’échantillon exposé pendant 2 500 h n’a pas pu être réalisée 

en raison de l’écaillage total de la couche d’oxyde formée à la surface de cet échantillon. Cependant, les 

analyses DRX des écailles (Figure V-2) sont en parfait accord avec une composition de phases d’oxyde 

similaire à celle observée jusqu’à 1 000 h d’exposition.  
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Figure V-6. Image MEB-EDS d’un échantillon d’alliage 625 oxydé 1 000 h à 800°C sous air de laboratoire avec un dépôt de 
NaCl, (a) coupe transverse et cartographies X associées des éléments : O (b), Cr (c), Fe (d), Ni (e), Na (f), Cl (g), Mo (h) et Nb (i). 

 La couche de produits de corrosion étant majoritairement constituée de NiO et de Cr2O3 pour 

toutes les durées d’exposition considérées dans ce travail, l’évolution de leurs épaisseurs dans le temps 

est montrée en Figure V-7. L’épaisseur de chromine augmente considérablement avec le temps 

d’exposition pour atteindre une épaisseur moyenne de 67,1 ± 24 µm après 1 000 h à 800°C sous air. 

Pour la même durée d’exposition, l’épaisseur moyenne de la couche de NiO mesurée est de 

15,6 ± 14 µm. L’épaisseur de NiO semble aussi légèrement augmenter avec la durée d’exposition. 

Toutefois, il est difficile d’évaluer précisément son évolution, notamment en raison de sa localisation en 

partie externe de la couche de corrosion, partie la plus affectée par les phénomènes d’écaillage 

observés au refroidissement des échantillons. 

 

Figure V-7. Evolution de l’épaisseur des couches NiO et Cr2O3 avec la durée d’exposition à 800°C.  
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V.1.2 CARACTERISATION DU SUBSTRAT METALLIQUE DEGRADE 

 Les images MEB en coupe transverse des échantillons exposés à 800°C sous air en présence du 

dépôt solide de NaCl, présentées en Figure V-3, ont révélé que la partie de substrat métallique située 

en contact avec la couche d’oxyde était fortement dégradée. Une première observation qui peut être 

faite concernant cette zone est qu’elle présente un fort appauvrissement en Cr, comme montré par les 

cartographies X présentées en Figure V-5c et Figure V-6c. Pour les plus longues durées d’exposition, 

deux sous-zones peuvent se distinguer au sein de cette zone métallique appauvrie : une première, 

située à l’interface avec l’oxyde, où l’appauvrissement en Cr semble être uniforme, et une seconde, 

située plus en profondeur, où l’appauvrissement paraît être localisé proche des joints de grains de 

l’alliage. Les analyses quantitatives effectuées dans la zone uniformément appauvrie montrent que la 

teneur en Cr est relativement constante avec le temps d’oxydation (6,9 ±1,4%mass. après 24 h et 

6,3 ± 0,9%mass. après 2 500 h). L’épaisseur de cette zone est d’environ 20 µm après 24 h pour 

augmenter à environ 50 µm après 2 500 h d’exposition. 

 Des images MEB réalisées en mode « électrons secondaires », dont un exemple est présenté en 

Figure V-8a, ont confirmé la présence de nombreux pores dans cette zone affectée par 

l’appauvrissement en Cr. Afin de mieux caractériser cette zone poreuse, des analyses complémentaires 

par tomographie-X ont été réalisées sur un échantillon parallélépipédique de 2 mm de section et 5 mm 

de hauteur, prélevé dans cette zone. Sur le rendu 3D obtenu, présenté en Figure V-8b, chaque couleur 

est associée à une composante connexe unique. Les résultats montrent ainsi une très forte connectivité 

du réseau. D’autres représentations de ce réseau de pores interconnectés sont présentées en Annexe 

11. 

 

Figure V-8. Image MEB-SE du substrat métallique à proximité de l’interface avec l’oxyde d’un échantillon avec dépôt de NaCl 
exposé 500 h à 800°C sous air de laboratoire et (b) visualisation 3D de la porosité à partir de l’analyse par tomographie-X. 
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 Une image MEB-EBSD réalisée dans la zone poreuse de l’échantillon oxydé 1 000 h est 

présentée en Figure V-9 et montre la localisation des pores dans la matrice. La cartographie révèle ainsi 

que, proche de l’interface avec la couche d’oxyde, les pores sont répartis de façon plutôt homogène 

dans la matrice alors que, plus en profondeur ils semblent être situés préférentiellement au niveau des 

joints de grains. Les cartographies EBSD ne montrent aucune dépendance entre la forme ou la 

localisation des pores et l’orientation de la matrice austénitique. 

 

Figure V-9. Image MEB-EBSD de la zone métallique affectée par l’oxydation active après 1 000 h à 800°C et les différentes 
morphologies de pores observées. 

 Les images MEB obtenues en mode « électrons rétrodiffusés » ont mis en avant une autre 

particularité au niveau du substrat métallique affecté. En effet, ces observations permettent de 

distinguer deux zones au sein de la zone poreuse, mises en évidence dans la Figure V-10. 

 

Figure V-10. Image MEB-BSE du substrat métallique affecté d’un échantillon avec dépôt de NaCl exposé 1 000 h à 800°C sous 
air de laboratoire. 

La première zone est située juste sous l’interface métal/oxyde, où la matrice ne présente plus aucun 

des précipités présents dans la matrice métallique non affectée. La taille de cette zone correspond à 

celle de la zone uniformément appauvrie en Cr décrite ci-dessus. A contrario, dans la seconde zone, 

située plus en profondeur, la matrice présente des précipités similaires à ceux visibles dans la matrice 
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non affectée ainsi que de gros précipités, qui apparaissent plus clairs que la matrice en contraste BSE, 

situés à proximité des pores. Cette seconde zone correspond également à celle où l’appauvrissement 

en Cr était localisé, notamment proche des pores qui, d’après l’image EBSD (Figure V-9), se trouvent 

préférentiellement au niveau des joints de grains. 

 La profondeur totale de métal affecté et les épaisseurs des deux zones, avec et sans précipités, 

ont été estimées pour les différentes durées d’oxydation en présence du dépôt de NaCl. La Figure 

V-11a- d montre que la profondeur totale de métal dégradé augmente fortement avec la durée 

d’exposition. Cette augmentation est très importante ; elle passe d’environ 13 µm après 24 h à près de 

200 µm après 2 500 h d’exposition. Les épaisseurs de chacune des deux zones, avec et sans précipités, 

augmentent également au cours du temps, tel que montré en Figure V-11e. 

 

Figure V-11. Evolution de l’épaisseur des zones sans et avec précipités en fonction de la durée d’exposition. 

 En plus des nombreux pores, les analyses MEB-EDS, présentées en Figure V-5 et Figure V-6, ont 

révélé des hétérogénéités chimiques au niveau du substrat métallique dégradé. Les cartographies ont 

notamment mis en évidence un fort appauvrissement en Cr de la matrice dans cette zone. Afin d’évaluer 

la composition élémentaire de la zone sans précipités, des analyses ont été réalisées à la microsonde de 

Castaing sur un échantillon oxydé pendant 2 500 h. Les résultats présentés en Tableau V-1 sont la 

moyenne de cinq pointés réalisés dans la zone poreuse sans précipités à environ 5 µm sous l’interface 

métal/oxyde. Il résulte que cette zone est fortement appauvrie en Cr, avec une teneur moyenne de 

6,3 ± 1% massique contre 21,4% massique dans la matrice initiale. Comme le montre les rapports 

calculés dans le Tableau V-1, la zone sans précipités est également appauvrie en Si, Nb et Mn. A l’inverse, 

les concentrations en en Ni, Fe et Mo ne semblent pas être impactées.  
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Tableau V-1. Composition (en % massique) de la zone sans précipités obtenue par microsonde de Castaing par comparaison à 
celle de la matrice non affectée. 

% massique Si Cr Mn Nb Ni Fe Mo 

Zone poreuse sans 
précipités 

0,15 ±0,03 6,2 ±0,9 < 0,1 3,4 ±0,3 75,6 ±3,3 2,2 ±0,3 12,4 ±0,4 

Rapport /Ni 0.002 0.082 0.00066 0.045 1 0.029 0.16 

Matrice 0,4 21,8 0,4 3,7 62,7 1,6 9,1 

Rapport /Ni 0.0064 0.35 0.0064 0.059 1 0.026 0.15 

La zone poreuse avec précipités a été analysée dans la région montrée sur les images de la Figure 

V-12a,b. La zone retenue pour les caractérisations continent à la fois de petits précipités, semblables à 

ceux présents dans la matrice non affectée, et de gros précipités localisés autour des pores. 

 

Figure V-12. (a,b) Images MEB-BSE de la zone métallique affectée d’un échantillon d’alliage 625 avec dépôt de NaCl exposé 
2 500 h à 800°C sous air de laboratoire et cartographies semi-quantitatives EPMA associées des éléments : Cr (c), Ni (d), Nb 

(e), Mo (f).  
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Les cartographies qualitatives obtenues par microsonde de Castaing, Figure V-12c-f, confirment 

l’importante hétérogénéité chimique de cette zone. A proximité des pores, la matrice présente une 

forte déplétion en Cr, mise en avant par la Figure V-12c. Les gros précipités situés préférentiellement 

autour de ces pores, visibles en Figure V-12d-f, sont riches en Ni, Mo et Nb. Des pointés par microsonde 

de Castaing ont révélé la composition moyenne de ces précipités : 75,1 ± 0,8 %at. de Ni ; 9,9 ± 0,8 %at. 

de Nb et 12,8 ± 0,5 %at. de Mo, soit une composition similaire de celle de la phase δ-Ni3(Nb,Mo). La 

cartographie de phase réalisée par EBSD et présentée en Figure V-13 permet de confirmer la présence 

de la phase δ-Ni3(Nb,Mo) autour des pores. 

 

Figure V-13. Cartographie EBSD de phase dans la zone métallique affectée d’un échantillon exposé en présence d’un dépôt de 
NaCl pendant 1000 h à 800°C sous air de laboratoire. 

 Toujours dans la zone poreuse avec précipités, loin des pores cette fois, il est possible 

d’observer des régions, comme celle indiquée en Figure V-12b, contenant des petits précipités, de 

forme et taille similaires à ceux présents dans la matrice non-affectée. Grâce à la cartographie obtenue 

lors des analyses à la microsonde de Castaing, présentée en Figure V-12c, il semble que ces précipités 

se situent dans des zones où la teneur en Cr de la matrice est élevée. Afin de vérifier ces observations, 

un profil a été réalisé entre deux pores en traversant une zone présentant des petits précipités (Figure 

V-14a). Les résultats sont présentés en Figure V-14b. 

 

Figure V-14. (a) Zone d’analyse et (b) profils élémentaires mesurés à la microsonde de Castaing dans la zone poreuse avec 
précipités d’un échantillon exposé en présence d’un dépôt de NaCl pendant 2 500 h à 800°C sous air de laboratoire.  
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Les profils du Mo et Nb présentent une tendance similaire, avec une teneur qui augmente aux abords 

des pores et qui diminue au cœur de la zone de petits précipités. A proximité des pores, la teneur en Nb 

et en Mo de la matrice est de 2,9% massique et 10,6% massique respectivement, contre 1,4% massique 

et 7,8% massique dans la matrice au cœur de la zone de petits précipités. Ces valeurs augmentent 

lorsque les pointés sont réalisés au niveau des précipités qui sont riches en ces éléments. Le profil du Cr 

montre une importante variation en fonction de la distance par rapport aux pores et une tendance 

contraire à celle du Nb et du Mo. En effet, la teneur en Cr passe de 8,7% massique près des pores à 

16,4% massique au cœur de la zone de précipités. 

Les caractérisations de la matrice après 2 500 h à 800°C n’ont pas montré d’enrichissement en Fe, 

provenant de l’acier A387 (architecture de référence) ou des couches précédentes (architecture à 

gradient). 

V.1.3 MECANISME D’OXYDATION A 800°C SOUS AIR DE LABORATOIRE DE L’ALLIAGE 625 RECOUVERT 

D’UN DEPOT SOLIDE DE NACL 

 L’ensemble des caractérisations effectuées après exposition à 800°C sous air de laboratoire 

montre que la présence d’un dépôt solide de NaCl à la surface de l’alliage 625 a un effet catastrophique 

sur sa résistance envers la corrosion. En effet, en présence du dépôt de NaCl, les épaisseurs des couches 

d’oxyde sont extrêmement importantes, d’environ 2 ordres de grandeurs supérieures à celles mesurées 

après exposition sans dépôt de NaCl. A titre d’exemple, après 24 et 1 000 h d’exposition à 800°C en 

absence du dépôt de NaCl, les épaisseurs des couches d’oxyde sont de 0,2 µm et de 0,8 µm 

respectivement, alors qu’elles sont de 20 µm et 83 µm en présence du dépôt de NaCl. De plus, les 

couches d’oxydes formées en présence du dépôt de NaCl sont extrêmement poreuses, fissurées et 

écaillées, alors qu’elles étaient fines et compactes en absence de ce dépôt. La composition des couches 

d’oxyde diffère également ; si elles étaient constituées principalement de chromine protectrice après 

exposition sans NaCl, elles ont une structure beaucoup plus complexe après exposition en présence du 

dépôt de NaCl. Dans ce dernier cas, trois sous-couches sont principalement observées, en allant de 

l’interface métal/oxyde vers l’atmosphère : Cr2O3, oxydes de type spinelles (Ni-Cr-Fe, Ni-Cr-Nb) et NiO. 

 L’effet catastrophique de la présence du dépôt de NaCl ne se limite pas aux couches d’oxydes, 

mais s’étend également au matériau métallique sous-jacent. En effet, celui-ci est endommagé par des 

pores de taille micrométrique présents sur des épaisseurs qui augmentent avec la durée d’exposition 

pour atteindre environ 200 µm après 2 500 h à 800°C. Ces pores n’ont jamais été observés lors des 

expositions sans NaCl et ce même pour les plus longues durées testées dans le cadre de ces travaux. La 

zone poreuse résultant de l’exposition avec dépôt de NaCl présente également un fort appauvrissement 

en Cr. A titre d’exemple, la teneur en Cr à 5 µm de la surface du matériau métallique après 2 500 h à 

800°C n’est plus que de 6,3 ± 0,9% massique contre 21,4% massique dans la matrice initiale. 
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 Le comportement catastrophique de l’alliage 625 en présence de NaCl peut être relié au 

mécanisme de corrosion active décrit dans la littérature [106,109–112]. Dans le cas d’un dépôt solide 

de NaCl, la littérature rapporte que l’amorçage du mécanisme d’oxydation active, pour un alliage 

chromino-formeur, se fait suivant la réaction entre la couche d’oxyde natif Cr2O3, l’oxygène et la vapeur 

saturante de NaCl, décrite en Équation V-1 [110,113,116]. En effet, à 800°C, cette réaction est 

thermodynamiquement plus favorable que la réaction directe entre le NaCl solide et la chromine, 

comme en attestent les valeurs d’enthalpie libre de réaction ∆𝐺 calculées grâce au logiciel FactSage®. 

4𝑁𝑎𝐶𝑙(𝑠,𝑔) + 𝐶𝑟2𝑂3(𝑠) +
5

2
𝑂2(𝑔) ↔ 2𝑁𝑎2𝐶𝑟𝑂4(𝑠) + 2𝐶𝑙2(𝑔) Équation V-1 

pour 𝑁𝑎𝐶𝑙(𝑔)      ∆𝐺800°𝐶 = −101,7 𝑘𝐽  

pour 𝑁𝑎𝐶𝑙(𝑠)      ∆𝐺800°𝐶 = 182 𝑘𝐽  

 Lors des caractérisations de surface, aucune trace de NaCl n’a été observée après exposition à 

800°C des échantillons recouverts du dépôt de NaCl. Afin d’évaluer expérimentalement la sublimation 

du sel solide à 800°C, un dépôt 3-4 mg.cm-2 de NaCl, similaire à ceux effectués sur les échantillons de 

l’étude, a été réalisé sur le dos d’un creuset en alumine. Le suivi de la masse du creuset et du dépôt par 

pesée discontinue a montré qu’après la première heure d’exposition à 800°C, la perte de masse est de 

82% et après 2 h à 800°C, la totalité du dépôt s’est volatilisée. Cette expérience a permis de mettre en 

évidence la présence de NaCl à l’état gazeux dans les conditions expérimentales étudiées et permet 

aussi d’expliquer pourquoi aucune trace de NaCl n’a été observée ni sur les diffractogrammes ni sur les 

cartographies MEB-EDS après 1 h d’exposition à 800°C. 

 L’Équation V-1 conduit à la formation de l’oxyde mixte Na2CrO4. Cet oxyde a pu être supposé 

lors des caractérisations en surface de l’échantillon exposé pendant 1 h à 800°C, toutefois, il n’a pas été 

observé ni en DRX, ni lors des caractérisations en coupe transverse, très probablement en raison de sa 

présence en faible quantité et très localisée. De plus, cet oxyde n’a pas été identifié pour aucune des 

autres durées d’exposition étudiées. Une cause probable peut être liée au point de fusion de Na2CrO4 , 

de 762°C, inférieur à la température d’essai ou encore à une possible réaction avec NaCl qui conduit à 

la formation d’un composé eutectique dont la température de fusion est de 577°C [177]. L’écaillage 

important des échantillons au moment de leur sortie du four pourrait également expliquer pourquoi cet 

oxyde mixte, dont la localisation indiquée dans la littérature serait proche de la surface externe de la 

couche d’oxyde, n’a pas été observé. 

Après 1 h d’oxydation à 800°C, de gros grains d’un autre oxyde mixte, NaNbO3, ont pu être observés en 

partie externe de la couche d’oxyde (Figure V-4). La présence de cet oxyde, qui est encore solide à 800°C 

(Tf = 1 422°C [178]), suggère que, dans le cas des échantillons étudiés dans ces travaux, une autre 

réaction d’amorçage du mécanisme d’oxydation active a pu avoir lieu en parallèle de la réaction de 

l’Équation V-1. En effet, la structure dendritique des échantillons issus de fabrication additive, avec des 
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dendrites contenant du Ni, du Cr et du Fe et des espaces interdendritiques enrichis en Nb, Mo et Si, est 

présente au moment de leur introduction dans le four à 800°C. Cette structure pourrait favoriser la 

formation d’un oxyde de Nb, très probablement Nb2O5 [179], à la surface des espaces interdendritiques 

et la réaction entre cet oxyde et le dépôt de NaCl serait alors décrite par l’Équation V-2. Toutefois, cette 

réaction n’a pas pu être vérifiée à l’aide du logiciel FactSage® car le composé NaNbO3 n’est pas 

disponible dans la base de données utilisée. 

2𝑁𝑎𝐶𝑙(𝑠,𝑔) + 𝑁𝑏2𝑂5(𝑠) +
1

2
𝑂2(𝑔) ↔ 2𝑁𝑎𝑁𝑏𝑂3(𝑠) + 𝐶𝑙2(𝑔) Équation V-2 

 La réaction d’amorçage du mécanisme d’oxydation active, produit également du dichlore 

gazeux. Une partie de ce dichlore peut être libérée dans l’atmosphère, mais une autre partie peut migrer 

vers l’interface métal/oxyde où il va ensuite réagir avec les éléments métalliques du substrat. Le fait que 

du chlore, qui ne soit pas associé au sodium, ait été détecté après 1 h d’exposition à 800°C dans la partie 

externe du substrat métallique confirme de façon claire la mise en place du mécanisme d’oxydation 

active dans les conditions étudiées. 

Les enthalpies libres de formation des chlorures des différents éléments présents dans l’alliage 625 ont 

été calculées à l’aide du logiciel FactSage® 6.4 et sont données en Tableau V-2. 

Tableau V-2. Réactions de chloration et enthalpies libres standard à 800°C correspondantes (calculées avec FactSage® 6.4). 

Réaction de chloration ∆𝐺800°𝐶  (kJ) 

𝐶𝑟(𝑠) + 𝐶𝑙2(𝑔) → 𝐶𝑟𝐶𝑙2(𝑠) - 263,7 

𝐶𝑟(𝑠) +
3

2
𝐶𝑙2(𝑔) → 𝐶𝑟𝐶𝑙3(𝑠) - 304,1 

𝐹𝑒(𝑠) + 𝐶𝑙2(𝑔) → 𝐹𝑒𝐶𝑙2(𝑙) - 214,8 

𝐹𝑒(𝑠) +
3

2
𝐶𝑙2(𝑔) → 𝐹𝑒𝐶𝑙3(𝑔) - 232,4 

𝑁𝑖(𝑠) + 𝐶𝑙2(𝑔) → 𝑁𝑖𝐶𝑙2(𝑠) - 146,2 

𝑀𝑜(𝑠) + 3𝐶𝑙2(𝑔) → 𝑀𝑜𝐶𝑙6(𝑔) - 152 

𝑁𝑏(𝑠) + 𝐶𝑙2(𝑔) → 𝑁𝑏𝐶𝑙2(𝑠) - 263,8 

𝑁𝑏(𝑠) +
3

2
𝐶𝑙2(𝑔) → 𝑁𝑏𝐶𝑙3(𝑠) - 354,3 

𝑁𝑏(𝑠) + 2𝐶𝑙2(𝑔) → 𝑁𝑏𝐶𝑙4(𝑔) -452 

𝑁𝑏(𝑠) +
5

2
𝐶𝑙2(𝑔) → 𝑁𝑏𝐶𝑙5(𝑔) -506,1 
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Ce tableau montre que les chlorures de Nb et les chlorures de Cr sont les plus susceptibles à se former. 

Les éléments Nb et Cr sont donc les plus sensibles à l’attaque par le chlore. A l’inverse, les éléments Ni 

et Mo sont les moins sensibles. Toutefois, bien que la formation des chlorures de Nb et de Cr soit la plus 

favorable thermodynamiquement, l’effet catastrophique du mécanisme d’oxydation active est surtout 

lié à la volatilité des chlorures métalliques formés. Il est donc important de prendre en considération 

leur pression de vapeur saturante. La Figure V-15 montre l’évolution de la pression de vapeur calculée 

pour les chlorures métalliques en fonction de la température. A 800°C, tous les chlorures métalliques 

ont une pression de vapeur supérieure à 10-6 bar, valeur indiquée dans le littérature comme étant la 

pression minimale nécessaire pour assurer le transport en phase gazeuse [105]. Les pressions de vapeur 

saturantes de NbCl2 et NbCl3 ne sont pas données, car les données nécessaires pour leur calcul ne sont 

pas disponibles dans les bases de données thermodynamiques utilisées. Les chlorures NbCl4, NbCl5, 

FeCl3 et MoCl6 n’apparaissent pas dans cette figure car ils sont gazeux à 800°C. 

 

Figure V-15. Pressions de vapeur des chlorures métalliques Ni, Fe, Cr en fonction de la température 
(calculées avec FactSage® 6.4). 

 A partir des calculs thermodynamiques du Tableau V-2 et de la Figure V-15, il apparait que les 

chlorures métalliques peuvent être classés comme suit de point de vue de leur stabilité 

thermodynamique : 

NbCl5(g) > NbCl4(g) > NbCl3(s) > CrCl3(s) > NbCl2(s) > CrCl2(s) > FeCl3(g) > FeCl2(l) > MoCl6(g) > NiCl2(s) 

Du point de vue de leur volatilité, ces chlorures métalliques se classent comme suit : 

NbCl5(g) > MoCl6(g) > NbCl4(g) > FeCl3(g) > FeCl2(g) > NiCl2(g) > CrCl3(g) > CrCl2(g) 

Ces deux classements montrent que les éléments les plus sensibles à l’attaque par le chlore ne forment 

pas forcément les chlorures les plus volatiles et inversement. 

Une fois formés, les chlorures volatiles migrent à travers la couche d’oxyde en direction de l’atmosphère 
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jusqu’à atteindre une pression partielle en O2 à laquelle ils ne sont plus stables thermodynamiquement. 

Chaque chlorure métallique se transforme alors dans l’oxyde correspondant en suivant la réaction 

générale : 

𝑀𝑥𝐶𝑙2(𝑔) +
𝑦

2
𝑂2(𝑔) ↔ 𝑀𝑥𝑂𝑦(𝑠) + 𝐶𝑙2(𝑔) Équation V-3 

 Les caractérisations MEB-EDS et à la microsonde de Castaing ont mis en évidence un fort 

appauvrissement en Cr de la matrice métallique sous la couche d’oxyde, 6,3 ±0,9% massique après 

2 500 h d’exposition contre 21,4% massique dans l’alliage, ainsi qu’une couche de produits de corrosion 

majoritairement constituée de Cr2O3 dont l’épaisseur augmente considérablement avec la durée 

d’exposition à 800°C, de 9,2 ± 4,8 µm après 24h à 67,1 ± 23,7 µm après 1 000 h. En comparaison, les 

autres couches d’oxyde (NiO et oxydes de type spinelles) ont des épaisseurs beaucoup moins 

importantes et leur évolution au cours du temps à 800°C est nettement moins significative. Ces 

observations suggèrent que le Cr est l’élément principal du mécanisme d’oxydation active à 800°C. En 

effet, il présente une grande sensibilité à l’attaque du chlore (la plus grande avec le Nb) et les chlorures 

qu’il forme ont des pressions de vapeur suffisamment élevées à 800°C pour assurer leur transport 

gazeux vers l’atmosphère (𝑝𝑣(𝐶𝑟𝐶𝑙3) = 1,3 × 10−2 𝑏𝑎𝑟 et 𝑝𝑣(𝐶𝑟𝐶𝑙2) = 4,3 × 10−5 𝑏𝑎𝑟). 

L’augmentation continue au cours du temps de l’épaisseur de la couche de Cr2O3, associée à 

l’augmentation de l’épaisseur de la zone métallique fortement appauvrie en Cr, révèlent que le 

transport gazeux des chlorures de Cr est assuré au minimum pendant 2 500 heures à 800°C sous air de 

laboratoire. 

Les chlorures de Ni sont les chlorures les moins stables thermodynamiquement parmi les éléments 

présents dans l’alliage 625. Cependant, la formation et la croissance de la couche de NiO montre que la 

formation de NiCl2, tout aussi volatile que CrCl3 (𝑝𝑣(𝑁𝑖𝐶𝑙2) = 1,3 × 10−2 𝑏𝑎𝑟) se produit pendant 

l’exposition de l’alliage à 800°C. Toutefois, bien que le Ni soit l’élément majoritaire dans la composition 

de l’alliage, la faible sensibilité du Ni à l’attaque du chlore conduit à une épaisseur de NiO plus faible 

que celle de Cr2O3 pour toutes les durées d’exposition étudiées en supposant que les épaisseurs de NiO 

évaluées ne soient pas trop faussées par l’écaillage. 

Pour ce qui est des chlorures de Fe, à 800 °C, FeCl2 et FeCl3 sont moins stables que les chlorures de Nb 

et de Cr. Cependant, à 800°C, FeCl3 est gazeux et FeCl2 a une pression de vapeur saturante du même 

ordre de grandeur que CrCl3 et supérieur de trois ordres de grandeur par rapport à CrCl2 (𝑝𝑣(𝐹𝑒𝐶𝑙2) =

6,4 × 10−2 𝑏𝑎𝑟 et 𝑝𝑣(𝐹𝑒𝐶𝑙3) = 1,4 × 103 𝑏𝑎𝑟). La forte volatilité des chlorures de Fe permet 

d’expliquer la présence de cet élément dans la couche de produits de corrosion dès les plus courtes 

durées d’exposition. Toutefois, au vue de sa faible teneur dans l’alliage 625, 1,6% massique, le Fe n’est 

présent que dans l’oxyde de type spinelle Ni-Cr-Fe. 

Dans les conditions étudiées, plusieurs chlorures de Nb sont susceptibles de se former : NbCl2, NbCl3, 

NbCl4 et NbCl5. A 800°C, les réactions de formation de ces chlorures sont très favorables. De plus, à cette 
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température, les chlorures NbCl4 et NbCl5 sont gazeux avec des pressions de vapeur saturantes 

largement supérieures à celles de CrCl3 et CrCl2 (𝑝𝑣(𝑁𝑏𝐶𝑙5) = 1,4 × 106 𝑏𝑎𝑟 et 𝑝𝑣(𝑁𝑏𝐶𝑙4) =

5,6 × 103 𝑏𝑎𝑟). Enfin, l’appauvrissement en Nb de la matrice, mis en avant par les caractérisations sous 

l’interface métal/oxyde, confirment la participation de cet élément au mécanisme d’oxydation active. 

Toutefois, le Nb est présent dans la couche d’oxyde uniquement sous la forme de spinelle avec Ni et Cr, 

très probablement en raison de sa faible teneur dans l’alliage (3,7% massique). 

Les calculs thermodynamiques réalisés ont montré que le Mo présentait une faible sensibilité à l’attaque 

du chlore. Néanmoins, la cartographie réalisée après 1 h d’exposition à 800°C a mis en évidence la 

présence de Mo dans la partie externe du substrat métallique, associé à O et/ou Cl, prouvant ainsi la 

contribution du Mo au mécanisme de corrosion active. D’après, les calculs thermodynamiques, en 

accord avec les travaux de Bender et Schütze [119], plusieurs espèces chlorées sont susceptibles de se 

former : des chlorures de molybdène de type MoCl4, MoCl5 et MoCl6 et des oxychlorures de molybdène 

MoO2Cl2. A 800°C, tous ces composés sont à l’état gazeux et peuvent être transportés vers l’atmosphère 

gazeuse. Cependant, le Mo est très peu présent dans la couche de produits de corrosion. Il est possible 

que la pression partielle d’oxygène nécessaire pour transformer les chlorures et oxychlorures de Mo 

dans les oxydes correspondants, MoO2 et/ou MoO3, soit trop importante et qu’ils soient évacués dans 

l’atmosphère avant que ces transformations ne se produisent. Cela peut également être dû à la forte 

volatilité de MoO3 à 800°C [180]. Si MoO2 s’est formé, tel que rapporté dans la littérature [14,15], il 

pourrait ne pas être détecté en raison d’une trop faible proportion ou en raison d’une réaction qui ait 

conduit le Mo à intégrer une des phases spinelles présentes au milieu de la couche de corrosion. 

 Afin de prévoir théoriquement la séquence de formation des oxydes dans la couche de produits 

de corrosion, une superposition des diagrammes de prédominance M-O-Cl des éléments présents dans 

l’alliage 625 (Ni, Cr, Nb, Fe, Mo) calculés à 800°C pour les éléments purs est présentée en Figure V-16. 

Les diagrammes de prédominance M-O-Cl de chaque élément sont présentés en Annexe 12. 

Plusieurs oxydes devraient être observés dans la couche, en allant de l’interface métal/oxyde vers 

l’atmosphère : Cr2O3, Nb2O5, FeO, MoO2, Fe3O4, NiO, Fe2O3, MoO3. Les précédentes caractérisations 

effectuées dans le cadre de ce travail ont montré que les couches d’oxydes étaient en fait formées de 

NiO en partie externe, de Cr2O3 en partie interne et d’oxydes de type spinelle Ni-Cr-Fe ou Ni-Cr-Nb 

(pouvant contenir des traces de Mo) au milieu de la couche d’oxyde. En effet, bien que la formation 

d’oxydes purs de Nb, Mo et Fe soit thermodynamiquement possible, aucune couche d’oxyde continue 

de ces éléments n’a été observée. La faible concentration de l’alliage 625 en Fe (1,6% massique) et en 

Nb (3,7% massique) peut être une explication quant à l’absence de couches continues de 

FeO/Fe3O4/Fe2O3 et Nb2O5 respectivement. Ces deux éléments ont toutefois été observés dans la 

couche de produits de corrosion. Et, en accord avec la Figure V-16, la couche d’oxyde de type spinelle 

(Ni,Cr,Fe)3O4, visible en Figure V-6 sur les cartographies EDS, est située au-dessus de Cr2O3 et en-dessous 

de NiO. Le Nb est également présent au-dessus de la couche de chromine et forme une couche d’oxyde 
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plus ou moins continue contenant également du Ni et Cr. La forte volatilité des chlorures et oxychlorures 

de Mo et de l’oxyde MoO3 peut expliquer l’absence de couches continues d’oxyde de Mo. Lorsqu’il est 

détecté dans la couche d’oxyde, cet élément est localisé en dessous des couches d’oxydes contenant 

du Fe. La séquence prédite par les calculs thermodynamiques est en relativement bon accord avec celle 

observée sur les cartographies X de la Section V.1.1. 

 

Figure V-16. Superposition des diagrammes de prédominance du système M-O-Cl de l’Annexe 12. 

 Des couches d’oxydes poreuses et non-protectrices ont également été rapportées dans la 

littérature pour des alliages exposés à haute température sous atmosphère oxydante contenant du 

chlore [107,122,124,126,181]. A notre connaissance, il n’existe pas de travaux portant sur le 

comportement de l’alliage 625 en présence d’un dépôt de NaCl exposé sous air à des températures 

proches de 800°C. Cependant, les études réalisées dans des conditions proches de celles considérées 

ici conduisent à des couches de corrosion similaires. Zahs et al. [107] ont observé NiO et Fe2O3 en partie 

extérieure et Cr2O3 en partie interne de la couche de corrosion de l’alliage 600 exposé à 600°C sous 
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N2 + 5 vol% O2 + 1 500 vppm de HCl. Dans le cas de l’alliage 718, recouvert d’un dépôt de 2 mg.cm-2 de 

NaCl et exposé à 700°C, Wu et al. [182] rapportent la formation d’une couche de produits de corrosion 

constituée de deux sous-couches : une couche compacte principalement composée d’oxyde de Cr en 

partie interne et une couche plus poreuse d’oxydes spinelles contenant Ni, Nb et Fe en partie externe. 

A plus basse température, 650°C, Wang et al. [116] ont évalué le comportement de l’alliage 625 exposé 

à un dépôt 50% KCl + 50% NaCl (en %massique). Ces auteurs rapportent deux sous-structures dans la 

couche d’oxyde formée : une couche de NiO en partie externe et une couche riche en Cr avec des traces 

de Nb en partie interne. 

 En plus de la formation de couches de produits de corrosion épaisses et non protectrices due à 

la présence de chlore dans l’atmosphère, plusieurs auteurs rapportent également l’existence d’une 

zone métallique sous l’interface métal/oxyde, fortement endommagée. Un réseau de pores 

interconnectés, similaire à celui mis en avant par tomographie X en Figure V-8, a notamment été 

observé par Wang et al. [133] dans le cas d’aciers austénitiques recouverts d’un dépôt de 2 mg.cm-2 de 

NaCl et exposés à 850°C. Elliott et al. [183] rapportent la présence d’une zone métallique dégradée sous 

la surface de plusieurs alliages à base de Ni (dont l’alliage 625) et aciers, exposés pendant 50 h à 900°C 

sous atmosphère contenant 2% de Cl2. Phother-Simon et al. [112] ont mis en évidence la présence de 

pores, situés au niveau des joints de grains, lors de l’exposition à 600°C de l’alliage 625 en présence de 

KCl. Zahs et al. [107] ont fait une observation similaire, d’une zone métallique poreuse avec des pores 

situés préférentiellement autour des joints de grains, après exposition à 600°C sous N2 - 5 vol% O2 - 500 

vppm HCl de l’alliage 825. Zheng et al. [131] ont également observé des pores dans un alliage Ni-20Cr 

exposé à 800°C sous flux de 100mL.min-1 d’un mélange de H2 et HCl. Les auteurs associent la formation 

des pores à l’attaque par le Cl et rapportent que la teneur en Cr autour des pores est très basse, et 

qu’elle augmente en s’éloignant du pore. De manière générale, les auteurs expliquent que ces pores 

résultent de l’effet cyclique de la formation et la volatilisation des chlorures métalliques. La 

consommation d’éléments du substrat métallique conduit à des lacunes dans le métal et la coalescence 

de ces lacunes conduit à la formation de pores [133,183]. 

 La dégradation du substrat métallique sous l’interface oxyde/métal a également été mise en 

avant dans le cadre de cette étude et illustrée sur les images de la Figure V-3. La caractérisation de la 

zone poreuse a révélé la présence d’un réseau de pores interconnectés ainsi qu’un fort 

appauvrissement en Cr de la matrice. La formation de ces pores dans la matrice métallique est reliée à 

la présence du dépôt de NaCl, car ce réseau n’a pas été observé lors de l’exposition du matériau en 

absence du dépôt solide de NaCl. De plus, l’épaisseur de la zone poreuse augmente avec le temps 

d’exposition à 800°C en présence du dépôt solide de NaCl. Il est donc possible de conclure que la 

formation du réseau de pores interconnectés est entièrement liée à l’attaque cyclique du dichlore 

gazeux sur les éléments du substrat lors du mécanisme d’oxydation active. 
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 La cinétique d’évaporation de NaCl montre que le dépôt initial de NaCl ne sert qu’à amorcer le 

mécanisme d’oxydation active en jouant le rôle de source de chlore pendant la première heure 

d’exposition. Pendant au moins les 2 500 h d’exposition à 800°C qui ont été étudiées ici, le réservoir de 

chlore gazeux subsiste dans le système et alimente en continu le mécanisme, tel que le prouve la 

progression de la profondeur de métal affecté par l’oxydation active avec la durée d’exposition (Figure 

V-11). Lors de l’avancée du front de corrosion active au cours de l’exposition à 800°C, les observations 

de la Figure V-11 ont montré une augmentation des épaisseurs des deux zones poreuses, avec et sans 

précipités. Pour que l’épaisseur de la zone sans précipités, située en extrême surface, puisse augmenter 

avec le temps, les précipités de phase δ, situés dans la zone poreuse en-dessous, doivent être remis en 

solution dans la matrice. 

Afin de comprendre l’évolution des précipités de phase δ de la zone poreuse avec précipités lors de 

l’avancée du front de corrosion active, l’évolution de la composition en Cr de cette zone a été prise en 

considération. En effet, les analyses par microsonde de Castaing indiquées Figure V-12 et Figure V-14 

ont mis en avant un lien entre la teneur en Cr de la matrice et la présence des précipités de phase δ. Un 

modèle simplifié du système, basé sur un diagramme quaternaire Ni-Cr-Mo-Nb à 800°C, obtenu grâce 

au logiciel ThermoCalc® (base de données TCNi10), est utilisé. La Figure V-17 présente une 

superposition de quatre diagrammes quaternaires avec des teneurs en Cr fixes de 5, 10, 15 et 21,9% 

massique, représentant différentes teneurs en Cr de la matrice plus ou moins proche de l’interface 

métal/oxyde. Cette figure met en avant l’existence d’une zone de composition où la phase δ est stable 

thermodynamiquement et présente dans la matrice γ. Il est également visible que, plus la teneur en 

chrome est importante, plus le domaine de stabilité de la phase δ est grand et plus la teneur en Nb 

nécessaire pour stabiliser la phase δ est faible. Ce diagramme montre également que le Mo a le même 

effet que le Cr sur la stabilité de la phase δ. 

 

Figure V-17. Diagramme quaternaire Ni-Cr-Mo-Nb à 800°C obtenu par ThermoCalc® (TCNi10 database).  
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 Plusieurs analyses MEB-EDS ont été réalisées dans la zone métallique dégradée et ont été 

comparées aux prédictions thermodynamiques. A partir de la teneur en Cr dans la matrice, déterminée 

par analyses EDS, la quantité minimale de Nb nécessaire pour précipiter la phase δ est déterminée 

graphiquement grâce au diagramme ternaire, puis comparée à la valeur expérimentale mesurée par 

EDS. La fraction surfacique de phase δ est également déterminée par analyse d’image grâce au logiciel 

ImageJ. Les résultats sont présentés en Tableau V-3 et révèlent que le modèle thermodynamique simple 

utilisé corrobore bien les résultats expérimentaux. En effet, lorsque la teneur en Nb mesurée par EDS 

est inférieure à la teneur en Nb minimale déterminée pour précipiter la phase δ, la phase δ n’est pas 

observée dans la matrice, comme c’est le cas pour les trois premières lignes du tableau. A l’inverse, 

lorsque la teneur en Nb est supérieure à celle prévue par le diagramme ternaire, la phase δ est observée, 

comme dans le cas des deux dernières lignes du tableau. Il apparait également que, plus la teneur en Cr 

dans la matrice est élevée, plus la fraction surfacique de phase δ est importante (7% de phase δ pour 

15% massique de Cr contre 14% pour 19% massique de Cr). Ces résultats confirment qu’il existe une 

valeur minimale de Cr permettant de stabiliser la phase δ. 

Tableau V-3. Stabilité de la phase δ en fonction des teneurs en Cr et Nb mesurées dans la zone affectée par l’oxydation active 
(les concentrations d’éléments données sont exprimées en % massique). 

Teneur en Cr 

(MEB-EDS) 

Teneur minimale de Nb 

(ThermoCalc®) 
 

Teneur en Nb 

(MEB-EDS) 

Présence de 
la phase δ ? 

Fraction surfacique 

de phase δ (%) 

7 7 > 3,8 non - 

8 7 > 3,5 non - 

10 6 > 3,2 non - 

15 4 < 4,2 oui 7 

19 3 < 5 oui 14 

 Il est désormais possible de compléter les conclusions tirées à partir de la Figure V-11 qui 

révélaient que l’avancée du front d’oxydation active conduisait à un appauvrissement en Cr de la 

matrice et à la déstabilisation de la phase δ. En effet, de par la forte sensibilité du Cr à l’attaque du 

chlore et donc de la consommation de cet élément par la formation de chlorures volatiles, la matrice 

est fortement appauvrie en Cr. La teneur en Cr diminue jusqu’à dépasser la valeur critique en-dessous 

de laquelle la composition de la matrice n’est plus favorable à la présence de phase δ, qui est alors 

remise en solution. D’après les analyses de composition élémentaire, la teneur en Cr semble diminuer 

jusqu’à atteindre une « teneur minimale » d’environ 6% massique, inférieure à la valeur critique, lors de 

l’avancée du front de corrosion active. Cette avancée se fait préférentiellement au niveau des joints de 

grains, marqués par la présence de pores de taille importante et au niveau desquels la teneur en Cr est 

plus faible. La présence de la phase δ dans la région poreuse avec précipités dépend de la teneur en Cr 

de la matrice, qui n’est pas homogène dans cette partie du substrat. Au fur et à mesure des cycles 

répétés d’oxydation active, la composition de cette région tend à s’homogénéiser et la zone sans 

précipités progresse sur la zone poreuse avec précipités, qui elle, progresse sur la matrice non-affectée. 
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 Enfin, pour expliquer la formation des gros précipités de phase δ-Ni3(Nb,Mo) identifiés autour 

des pores, l’hypothèse proposée se base sur le modèle proposé en Chapitre IV pour la formation des 

gros précipités de phase δ-Ni3(Nb,Mo) observés à l’interface oxyde/métal des échantillons exposés sans 

dépôt de NaCl. Dans le cas présent, le flux de Nb ne se fait pas en direction de l’interface métal/oxyde, 

mais vers les pores autour desquels la matrice est fortement appauvrie en Cr, à cause de la formation 

des chlorures de Cr et leur évaporation. Le potentiel chimique du Nb augmente le long du profil 

d’appauvrissement du Cr, i.e. des zones situées loin des pores vers les pores, et conduit à un flux de Nb 

en direction des pores. L’enrichissement en Nb au niveau de la surface des pores favorise la précipitation 

de la phase δ dans cette région. Le schéma en Figure V-18 illustre la formation de ces larges précipités 

autour des pores formés lors du mécanisme d’oxydation active au niveau de la zone avec précipités. En 

conditions de corrosion active, la pression partielle en chlore dans le réseau de pores doit être 

relativement élevée et la pression partielle d’O2 relativement basse, de l’ordre de celle de l’interface 

métal/oxyde dans le cas des échantillons exposés sans dépôt de NaCl. En effet, si la pression partielle 

en O2 était proche de celle de l’atmosphère (air de laboratoire), le Nb présent dans les gros précipités 

de phase δ-Ni3(Nb,Mo) serait oxydé. 

 

Figure V-18. Schéma de formation des larges précipités de phase δ-Ni3(Nb,Mo) autour des pores dans la zone poreuse avec 
précipités.  
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V.2 OXYDATION DE L’ALLIAGE 625 EN PRESENCE D’UN DEPOT SOLIDE DE NACL A 650°C SOUS AIR 

DE LABORATOIRE 

 Les analyses effectuées après exposition de l’alliage 625 à 800°C en présence d’un dépôt solide 

de NaCl ont montré des cinétiques d’évaporation du dépôt de NaCl très rapides. En conséquence, le 

mécanisme d’oxydation active se produit à cette température uniquement grâce au chlore gazeux libéré 

pendant la courte période, d’environ 1 h, où le dépôt solide de NaCl est présent à la surface des 

échantillons. Les caractérisations effectuées après 1 h d’exposition à 800°C ont révélé un état déjà bien 

avancé des phénomènes de corrosion, avec la présence de Ni, Cr, Fe, Nb et Mo dans la couche de 

produits de corrosion, qui est déjà fortement écaillée. Aucun changement majeur dans la composition 

de la couche d’oxyde avec le temps n’a été mis en évidence lors de la caractérisation des échantillons 

exposés sur de longues durées, jusqu’à 2 500 h. Toutefois, l’épaisseur des produits de corrosion 

augmente avec le temps d’une manière beaucoup plus importante que lors de l’exposition à 800°C de 

l’alliage 625 sans dépôt de NaCl, prouvant ainsi que le chlore gazeux libéré par NaCl est toujours présent 

et actif dans le système. Dans l’objectif de ralentir la cinétique des phénomènes mis en jeu, des essais à 

650°C ont été réalisés par la suite. A cette température, le dépôt solide de NaCl devrait être conservé 

sur une plus longue durée et la diminution des cinétiques de réaction avec la baisse de température 

devrait permettre une meilleure observation des phénomènes élémentaires se produisant lors des 

premiers instants d’exposition. 

 A 650°C, la pression de vapeur saturante de NaCl est de l’ordre de 10-5 bar [127], soit deux 

ordres de grandeur inférieure à la pression de vapeur saturante à 800°C. Afin de confirmer la présence 

de NaCl gazeux sur de plus longues durées à 650°C, un dépôt de 3 à 4 mg.cm-2 de NaCl, représentatif de 

ceux réalisés en surface des échantillons d’alliage 625, a été effectué sur un creuset en alumine. La 

masse de NaCl a été suivie par pesée discontinue du creuset pour différentes durées d’exposition. 

L’évolution de la perte de masse de NaCl rapportée à la surface du dépôt en fonction du temps est 

donnée en Figure V-19. La cinétique d’évaporation de NaCl a ainsi pu être évaluée comme étant linéaire 

et la constante cinétique correspondante est estimée à 0,043 mg.cm-2.h-1. A partir de cette valeur, la 

durée de vie du dépôt de 3 à 4 mg.cm-2 de NaCl a pu être estimée à environ 80 heures à 650°C. Ainsi, la 

cinétique d’évaporation est environ 60 fois plus lente à 650°C qu’à 800°C. 

 

Figure V-19. Suivi dans le temps de la perte de masse surfacique d’un dépôt de 3 à 4 mg.cm-2 de NaCl, représentatif de ceux 
réalisés en surface des échantillons à 650°C.  
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V.2.1 MORPHOLOGIE ET COMPOSITION DES PRODUITS DE CORROSION 

 A l’issue de la première heure d’exposition à 650°C, les cristaux de NaCl sont toujours visibles 

en surface, comme montré par les images de la Figure V-20. Les images MEB en Figure V-20b,c mettent 

en évidence la formation de nombreux pores au niveau des cristaux de NaCl, ainsi que des fissures. Dans 

les zones où le métal n’est pas recouvert par le dépôt de NaCl, les analyses MEB-EDS ont permis 

d’identifier la présence d’un oxyde riche en Ni. Cet oxyde semble également se former entre les grains 

de NaCl comme indiqué en Figure V-20c. 

 

Figure V-20. Images macroscopique et MEB-BSE de surface d’un échantillon en alliage 625 recouvert d'un dépôt solide de NaCl 
et oxydé à 650°C pendant 1 h. 

 L’analyse par DRX réalisée sur l’échantillon oxydé pendant 1 h est montrée en Figure V-21. En 

accord avec les analyses MEB-EDS de surface, le diffractogramme confirme la présence majoritaire de 

NaCl et d’une autre phase de structure cubique à faces centrées, correspondant à NiO. Les raies de 

diffraction du substrat sont également visibles sur le diffractogramme. 

 

Figure V-21. Diffractogramme d’un échantillon d’alliage 625 recouvert d'un dépôt de NaCl et oxydé à 650°C pendant 1h. 

Les observations MEB en coupe transverse, montrées en Figure V-22a,b et les cartographies EDS 

associées à la Figure V-22b (Figure V-22c-j) confirment les observations de surface ayant suggéré que la 

croissance de la couche d’oxyde se produit entre les grains de NaCl. Les caractérisations en coupe 

transverse révèlent également la formation d’une couche d’oxyde sous les grains de NaCl. Que ce soit 

aux interfaces NaCl/NaCl ou NaCl/métal, la couche d’oxyde est constituée principalement de Ni et de Cr 
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dont les concentrations varient en fonction de la localisation dans la couche. Les analyses DRX ont mis 

en avant une structure correspondant à NiO ; toutefois, les analyses MEB-EDS réalisées en coupe 

transverse semblent révéler qu’il s’agit de NiO dopé en Cr. A certains endroits de la couche d’oxyde, les 

teneurs similaires de Ni et Cr suggèrent la possible présence d’un oxyde spinelle Ni-Cr. Cet oxyde n’a 

toutefois pas été identifié sur le diffractogramme de rayons X correspondant, probablement en raison 

d’une trop faible proportion. La cartographie X, en Figure V-22d, montre également une région, 

indiquée par la flèche, où la couche d’oxyde est particulièrement riche en Cr (et pourrait correspondre 

à un petit îlot de Cr2O3). L’existence de cette région peut être associée à la microstructure dendritique 

du substrat en alliage 625. En effet, elle semble localisée au-dessus d’une dendrite (riche en Cr), comme 

le suggère la plus faible teneur en Nb et Mo du substrat dans cette région. Les éléments Nb et Mo sont 

également identifiés dans la couche d’oxyde, mais à des concentrations inférieures à 1 et 2% en masse 

respectivement. Il semble que ces oxydes se trouvent plutôt au-dessus des espaces interdendritiques 

enrichis en Nb et Mo (Figure V-22g,h). Néanmoins, la faible teneur de ces éléments ne permet pas de 

l’affirmer avec certitude. La cartographie X correspondant à l’élément Cl, en Figure V-22j, met en 

évidence la présence de cet élément, entre les grains de NaCl. Il est important de constater que, dans 

la région indiquée par une flèche, le Cl est associé à du Ni, Cr et/ou O, mais n’est pas associé au Na. 

 

Figure V-22. Images MEB-BSE en coupe transverse à différents grandissements (a,b) de l’échantillon en alliage 625 recouvert 
d’un dépôt de NaCl et oxydé sous air de laboratoire à 650°C pendant 1 h et cartographies X associées des éléments O (c), 

Cr (d), Ni (e), Fe (f), Nb (g), Mo (h), Na (i) et Cl (j). 
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 Les observations MEB effectuées après de plus longues durées d’exposition et présentées en 

Figure V-23 montrent des surfaces similaires pour les différentes durées d’exposition. Les images 

révèlent que les couches de corrosion formées sont poreuses, de morphologies variées et présentent 

d’importants reliefs. Les analyses MEB-EDS associées à ces surfaces ont montré la présence de différents 

oxydes, principalement des oxydes de Ni plus ou moins riches en Cr. Ces analyses ont également permis 

de distinguer deux types d’oxydes mixtes contenant du Na. En plus du Na, ces oxydes mixtes 

contiennent soit du Nb, soit du Cr, du Mo et du Ni. L’oxyde mixte Na-Nb n’a été observé que jusqu’à 

100 h d’exposition, alors que les oxydes mixtes Na-Cr-Mo-Ni ont été observés en surface jusqu’à 

2 500 h. Après 5 000 h d’exposition, les analyses de surface révèlent principalement des oxydes de Ni 

plus ou moins enrichis en Cr. Enfin, contrairement aux prédictions faites à partir de la cinétique 

d’évaporation du NaCl, seules des traces de NaCl ont été observées et de façon très localisée après 24 

h d’exposition. Pour toutes les autres durées d’exposition (100 h et plus), aucune trace de NaCl n’a été 

observée. 

 

Figure V-23.Images MO et MEB des surfaces des échantillons en alliage 625 recouverts d'un dépôt solide de NaCl et oxydés à 
650°C pendant (a) 24, (b) 100, (c) 1000 et (b) 5 000 h. 

Les diffractogrammes enregistrés après 24, 100, 500, 1 000 et 5 000 h d’exposition sont présentés en 

Figure V-24 et révèlent essentiellement la présence de NiO. La structure corindon de la chromine Cr2O3 

est également identifiée, mais les raies correspondantes sont nettement moins intenses que celles de 

NiO. D’autres phases ont été identifiées en accord avec les analyses MEB-EDS de surface, il s’agit 

d’oxydes de type spinelle et d’oxydes mixtes contenant du Na. Ces derniers semblent évoluer avec le 

temps d’exposition : après 24 et 100 h d’exposition, les phases NaNbO3 et Na2CrO4 coexistent ; après 

500 h, la phase NaNbO3 n’est plus identifiée et les phases Na2CrO4 et Na2(Ni,Cr)Mo2O8 coexistent ; enfin, 

à partir de 1 000 h d’exposition, seule une phase de type Na2(Ni,Cr)Mo2O8 est présente.  
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Figure V-24. Diffractogrammes de rayons X des échantillons d’alliage 625 recouverts d'un dépôt de NaCl et exposés à 650°C 
pendant 24, 100, 500, 1 000 et 5 000 h. 

 Les images MEB en coupe transverse des échantillons oxydés à 650°C avec dépôt solide de NaCl 

sont présentées en Figure V-25. A titre de comparaison, une image de l’échantillon oxydé pendant 1 h 

est présentée en Figure V-25a. Pour toutes les durées d’exposition supérieures à 1 h, les couches de 

produits de corrosion ont une structure similaire : une partie interne relativement dense et d’épaisseur 

plus ou moins homogène sur la largeur des échantillons et une partie externe sous forme de « calottes » 

dont l’intérieur peut être rempli (Figure V-25b,d) ou non (Figure V-25c,e). La hauteur des calottes est 

similaire à la hauteur des grains de sel initialement déposés à la surface des échantillons. 
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Figure V-25. Images MEB-BSE en coupe transverse des échantillons d’alliage 625 recouverts d’un dépôt de NaCl et oxydés sous 
air de laboratoire à 650°C pendant (a) 1, (b) 24, (c) 100 (d) 500, (e) 1000, (f) 2500, et (g) 5000 h. 

 La partie du substrat métallique en contact avec la couche d’oxyde ne semble pas être 

dégradée, contrairement à ce qui avait été observé à 800°C. Des pores peuvent être observés à 

l’interface métal/oxyde ; toutefois, ils sont peu nombreux et localisés à quelques endroits isolés sous la 

couche de corrosion, comme montré en Figure V-26 à l’aide de deux images de l’échantillon exposé 

pendant 1 000 h. De plus, dans les quelques régions contenant des pores, la profondeur de métal affecté 

est beaucoup moins importante que celle mesurée à 800°C (par exemple, elle est de 8 µm à 650°C 

contre 140 µm à 800°C après 1 000 h d’exposition). 

 

Figure V-26. Images MEB-BSE en coupe transverse d’un échantillon d’alliage 625 recouvert d’un dépôt de NaCl et oxydé sous 
air de laboratoire à 650°C pendant 1 000 h.  
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 La Figure V-27 présente des cartographies MEB-EDS réalisées sur l’échantillon oxydé 24 h à 

650°C. La paroi des calottes, situées en partie externe de la couche de corrosion, est une couche poreuse 

d’oxyde de Ni, très probablement du NiO, phase majoritaire identifiée par analyse DRX. A l’intérieur des 

calottes, la présence d’un oxyde mixte O (56 %at.) - Na (28 %at.) - Cr (13 %at.), contenant du Mo 

(~2 %at.) et du Ni (~1 %at.), est révélée par les cartographies EDS en Figure V-27b,c,e,g, en accord avec 

les analyses EDS de surface et la phase Na2CrO4 identifiée par DRX. Les cartographies EDS en Figure 

V-27b,d,e révèlent également la présence d’îlots d’oxydes riches en Na-Nb à l’intérieur des calottes. 

Leur composition à 64 %at d’O, 16 %at de Na et 16 %at de Nb, correspond à la phase NaNbO3 identifiée 

par DRX. Une décohésion importante est visible entre la partie externe de la couche de corrosion, 

correspondant aux calottes, et la partie interne, relativement dense et d’épaisseur homogène. La partie 

interne de la couche d’oxyde, en contact avec le métal, est principalement composée d’O, de Ni et de 

Cr. Cette composition est en accord avec la présence d’un oxyde de type spinelle sur le diffractogramme 

de rayons X. Proche de l’interface avec le métal, la couche est plus riche en Cr, mais devient de plus en 

plus riche en Ni lorsque la distance par rapport au métal augmente. La présence d’un oxyde contenant 

du Nb est également observée au niveau de l’interface métal/oxyde. La cartographie EDS de la Figure 

V-27h, révèle également un appauvrissement en Cr (environ 12% massique) sous l’interface 

métal/oxyde sur une épaisseur d’environ 5 µm. La cartographie EDS du Cl (Figure V-27i) met en avant la 

présence de cet élément sous l’interface métal/oxyde. Il est intéressant de constater qu’il n’est pas 

associé au Na. De plus, des petites régions sphériques contenant du Cl, de l’O et du Cr sont également 

visibles dans cette région du substrat métallique. 

 

Figure V-27. Images MEB-BSE en coupe transverse d’un échantillon d’alliage 625 recouvert d’un dépôt de NaCl et oxydé sous 
air de laboratoire à 650°C pendant 24 h (a) et cartographies X associées des éléments : O (b), Cr (c), Ni (d), Fe (e), Nb (f), Mo 

(g), Na (h) et Cl (i). 

 Après exposition pendant 500 h à 650°C, la couche de produits de corrosion (Figure V-28) a une 

morphologie et une composition similaires à celle observée après 24 h d’exposition. La paroi des 

calottes est toujours composée de l’oxyde NiO. L’oxyde mixte Na-Cr formé à l’intérieur des calottes s’est 

enrichi en Mo dont la teneur est maintenant de 7 %at. Ces observations sont en accord avec les analyses 

DRX, qui ont montré la coexistence de Na2CrO4 et de Na2(Ni,Cr)Mo2O8. La partie interne de la couche, 

correspondant au spinelle Ni-Cr, contient également du Nb, comme montré en Figure V-28f. 
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Figure V-28. Images MEB-BSE en coupe transverse d’un échantillon d’alliage 625 recouvert d’un dépôt de NaCl et oxydé sous 
air de laboratoire à 650°C pendant 500 h (a) et cartographies X associées des éléments : O (b), Cr (c), Ni (d), Fe (e), Nb (f), 

Mo (g), Na (h) et Cl (i). 

 Après 5 000 h d’exposition à 650°C, la Figure V-29 montre que la couche d’oxyde présente 

toujours la même structure. La paroi des calottes correspond toujours à l’oxyde NiO. A l’intérieur de 

certaines calottes, la phase Na2(Ni,Cr)Mo2O8 est toujours présente, comme confirmé par analyse DRX 

(Figure V-24). Certaines calottes contiennent désormais d’importants îlots d’oxyde composé à 63 %at 

d’O, 21 %at de Ni et 12 %at de Nb. Cette composition est proche de celle de la phase Ni4Nb2O9 identifiée 

sur le diffractogramme correspondant de la Figure V-24. La couche interne de spinelle Ni-Cr est plus 

riche en Cr proche de l’interface avec le substrat et s’enrichit en Ni en allant vers l’extérieur. Un oxyde 

riche en Nb (Figure V-29f) est présent proche de l’interface oxyde/métal. 

 

Figure V-29. Images MEB-BSE en coupe transverse d’un échantillon d’alliage 625 recouvert d’un dépôt de NaCl et oxydé sous 
air de laboratoire à 650°C pendant 5 000 h (a) et cartographies X associées des éléments : O (b), Cr (c), Ni (d), Fe (e), Nb (f), 

Mo (g), Na (h) et Cl (i). 

 Les épaisseurs de la couche interne, composée principalement d’oxyde de type spinelle Ni-Cr, 

et de la couche de NiO qui constitue la paroi des calottes, ont été mesurées pour différentes durées 

d’exposition et sont présentées en Figure V-30. Ces résultats montrent que l’épaisseur de la couche 

interne augmente progressivement entre 24 et 5 000 h d’exposition, alors que l’épaisseur de la couche 

composée de NiO semble relativement constante. 
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Figure V-30. Evolution des épaisseurs des couches d’oxyde en fonction de la durée d’exposition. 

 Les cartographies EDS du Cr, acquises après différentes durées d’exposition et montrées en 

Figure V-27c (24 h), Figure V-28c (500 h) et Figure V-29c (5 000 h), mettent en évidence que la matrice 

métallique sous l’interface métal/oxyde est appauvrie en Cr. La mesure de l’épaisseur des zones 

appauvries en Cr n’a mis en avant qu’une légère augmentation avec la durée d’exposition : d’environ 

3µm après 100 h à environ 8 µm après 5 000 h. Cet appauvrissement est observé sur une profondeur 

nettement moins importante qu’à 800°C où, après 2 500 h, elle était de près de 200 µm. 

Des analyses EDS réalisées pour l’échantillon exposé pendant 5 000 h dans des zones de la matrice, 

situées entre 2 et 5 µm de l’interface métal/oxyde, ont été comparées à la composition initiale de la 

matrice. Les résultats sont présentés en Tableau V-4. Les rapports calculés dans ce tableau montre que, 

proche de l’interface avec la couche d’oxyde, la matrice est également appauvrie en Nb, et, en moindre 

mesure, en Fe et en Mo. 

Tableau V-4. Comparaison de la composition (en % massique) de la matrice à cœur à celle de la matrice sous la couche 
d’oxyde après 5 000 h à 650°C. 

% massique Ni Cr Fe Nb Mo 

Sous la surface 76,8 ± 4,7 12,4 ± 2,6 1,3 ± 0,6 1,3 ±0,7 8,0 ± 0,3 

Rapport /Ni 1 0,16 0,017 0,017 0,10 

Matrice 62,7 21,8 1,6 3,7 9,1 

Rapport /Ni 1 0,35 0,026 0,059 0,15 
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V.2.2 MECANISME D’OXYDATION A 650°C SOUS AIR DE LABORATOIRE DE L’ALLIAGE 625 RECOUVERT 

D’UN DEPOT SOLIDE DE NACL  

 Les caractérisations effectuées après 1 h d’exposition à 650°C ont permis de montrer que la 

croissance de la couche d’oxyde, aux premiers instants, se fait à l’interface NaCl/métal et entre les grains 

de NaCl (Figure V-20c). Les cartographies EDS de cet échantillon (Figure V-22) ont mis en avant une fine 

couche d’oxyde Ni-Cr, située notamment à l’interface NaCl/métal. Les observations de surface (Figure 

V-20) ont révélé la présence de pores dans les grains de NaCl. La littérature à ce sujet rapporte que ces 

pores témoignent de la volatilisation de NaCl solide [129]. 

Après 24 h d’exposition, malgré les prédictions faites à partir de la cinétique d’évaporation (Figure V-19), 

les cristaux de NaCl ne sont plus observés en surface des échantillons. La couche d’oxyde Ni-Cr, observée 

à l’interface NaCl/métal après 1 h, s’est épaissie et une couche continue de NiO est révélée en extrême 

surface par les cartographies EDS. Cette couche de NiO semble poreuse et forme des calottes en surface 

dont la hauteur correspond à la hauteur des grains initiaux de NaCl. Ces observations sont en accord 

avec celles de Fujikawa et Maruyama [136] qui ont déposé un cristal de NaCl à la surface d’un acier 

inoxydable exposé ensuite à 650°C. Les auteurs ont mis en avant que la croissance de la couche d’oxyde 

se faisait autour du grain de sel, jusqu’à le recouvrir complètement, comme présenté en Figure V-31. 

 

Figure V-31. Morphologie d’un grain de NaCl déposé sur la surface d’un acier et exposé à 650°C pendant (a) 1 min et (b) 2h. 

A l’intérieur des calottes, la présence de deux oxydes mixtes chromate et niobate de sodium, Na2CrO4 

et NaNbO3 respectivement, a été mise en avant par les analyses par DRX et les cartographies MEB-EDS 

réalisées après 24h d’exposition à 650°C. L’observation à cet endroit des deux oxydes mixtes contenant 

du Na permet d’affirmer que les calottes de NiO se sont formées au-dessus des grains de NaCl. De plus, 

le fait que l’épaisseur de NiO ne varie pas avec le temps d’exposition entre 24 et 5 000 h (Figure V-30) 

montre que la formation de cette couche a eu lieu principalement (voire uniquement) pendant les 

premiers instants d’exposition à 650°C. 

La réaction d’amorçage du mécanisme d’oxydation active libérant du chlore gazeux est considérée dans 

la littérature [110,113,116] comme étant la réaction conduisant à la formation de Na2CrO4 suivante : 

4𝑁𝑎𝐶𝑙(𝑠,𝑔) + 𝐶𝑟2𝑂3(𝑠) +
5

2
𝑂2(𝑔) ↔ 2𝑁𝑎2𝐶𝑟𝑂4(𝑠) + 2𝐶𝑙2(𝑔) Équation V-4 

pour 𝑁𝑎𝐶𝑙(𝑔)      ∆𝐺650°𝐶 = −195,3 𝑘𝐽 

pour 𝑁𝑎𝐶𝑙(𝑠)      ∆𝐺650°𝐶 = +169,8 𝑘𝐽 
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La présence de la phase Na2CrO4 dans la couche d’oxyde a été mise en avant par analyse DRX et par 

caractérisation MEB-EDS en coupe transverse des échantillons exposés pendant 24 et 100 h. La 

présence de Cl, non associé au Na, a notamment été mise en avant sur les cartographies EDS après 1 et 

24 h à 650°C, Figure V-22j et Figure V-27i respectivement. Ces deux observations sont des preuves 

claires de la mise en place du mécanisme d’oxydation active. Les valeurs d’enthalpie libre de réaction, 

déterminées à l’aide du logiciel FactSage 6.4, indiquent que la réaction d’amorçage est spontanée et 

donc plus favorable avec la vapeur saturante de NaCl (comme à 800°C). 

La présence simultanée de NaNbO3 et Na2CrO4 sur les diffractogrammes de rayons X, enregistrés après 

24 et 100 h, d’exposition suggère qu’une réaction d’amorçage différente a lieu au niveau des espaces 

interdendritiques de l’alliage 625 issu du procédé LMD-p, enririchis en Nb. Comme à 800°C, les calculs 

d’enthalpie libre de réaction entre NaCl(s,g) et l’oxyde natif des régions interdendritiques, supposé être 

Nb2O5, n’ont pas pu être réalisés en raison du manque de données thermodynamiques nécessaires. 

Néanmoins, l’observation de l’oxyde mixte NaNbO3 représente une preuve pour la mise en place des 

deux réactions d’amorçage selon la microstructure initiale des échantillons. 

 Les observations effectuées après de plus longues durées d’oxydation et allant jusqu’à 5 000 h 

sont similaires à celles réalisées après 24 h à 650°C. En effet, les caractérisations montrent que la couche 

d’oxyde contient majoritairement la phase spinelle Ni-Cr à l’interface avec le métal et du NiO en extrême 

surface en tant que paroi des calottes. Bien que des raies de diffraction de très faible intensité soient 

présentes sur les diffractogrammes de rayons X, la phase Cr2O3 n’a pas été identifiée sur les 

cartographies MEB-EDS réalisées après différentes durées d’exposition. Il est très probable que ce soit 

en raison d’une trop faible quantité ou d’une taille trop petite des îlots de Cr2O3. Cette observation est 

une différence majeure par rapport à ce qui a été observé après exposition à 800°C, où la couche de 

Cr2O3 représentait la majeure partie de la couche d’oxyde. 

Afin de comprendre la composition des couches d’oxyde formées après exposition à 650°C en présence 

d’un dépôt solide de NaCl, les enthalpies libres de formation des chlorures métalliques ont été calculées 

avec le logiciel FactSage 6.4 et sont indiquées dans le Tableau V-5. L’évolution des pressions de vapeur 

des chlorures métalliques en fonction de la température est celle déjà présentée en Figure V-15. 

Le Tableau V-5 et la Figure V-15 montrent que la sensibilité des éléments de l’alliage 625 à l’attaque par 

le chlore et la capacité de volatilisation des chlorures métalliques suivent le même classement à 650 et 

à 800°C. Toutefois, bien que l’ordre de volatilisation des chlorures soit conservé, il est important de 

noter que les pressions de vapeur saturante des chlorures à 650°C sont de 2 à 3 ordres de grandeurs 

inférieures à celles calculées à 800°C. Ces pressions de vapeur saturante plus faibles ont pour effet de 

ralentir considérablement les cycles successifs du mécanisme d’oxydation active. Il en résulte des 

couches de corrosion nettement moins épaisses, d’environ 17 µm (pour la partie interne homogène) 

après 1 000 h d’exposition à 650°C par rapport à environ 83 µm (et potentiellement écaillée) après 1 000 
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h à 800°C, et une consommation moins importante des éléments métalliques de la matrice sous la 

couche d’oxyde. Ce dernier effet est notamment visible au niveau de la profondeur sur laquelle la 

matrice métallique est appauvrie en certains éléments, notamment en Cr. L’appauvrissement en Cr a 

été observé sur une distance de 8 µm après 2 500 h à 650°C, alors que la profondeur de métal affecté 

peut s’étendre jusqu’à 200 µm pour une durée d’exposition similaire à 800°C. 

Tableau V-5. Réactions de chloration et comparaison de l’enthalpie libre standard à 650 et 800°C correspondante 
(calculées avec FactSage® 6.4). 

Réaction de chloration 
∆𝐺650°𝐶  

(kJ) 

∆𝐺800°𝐶  

(kJ) 

𝐶𝑟(𝑠) + 𝐶𝑙2(𝑔) → 𝐶𝑟𝐶𝑙2(𝑠) - 280,6 - 263,7 

𝐶𝑟(𝑠) +
3

2
𝐶𝑙2(𝑔) → 𝐶𝑟𝐶𝑙3(𝑠) - 335,5 - 304,1 

𝐹𝑒(𝑠) + 𝐶𝑙2(𝑔) → 𝐹𝑒𝐶𝑙2(𝑠,𝑙) - 227,1 - 214,8 

𝐹𝑒(𝑠) +
3

2
𝐶𝑙2(𝑔) → 𝐹𝑒𝐶𝑙3(𝑔) - 236,7 - 232,4 

𝑁𝑖(𝑠) + 𝐶𝑙2(𝑔) → 𝑁𝑖𝐶𝑙2(𝑠) - 167,2 - 146,2 

𝑀𝑜(𝑠) + 3𝐶𝑙2(𝑔) → 𝑀𝑜𝐶𝑙6(𝑔) - 190,4 - 152 

𝑁𝑏(𝑠) + 𝐶𝑙2(𝑔) → 𝑁𝑏𝐶𝑙2(𝑠) - 282,2 - 263,8 

𝑁𝑏(𝑠) +
3

2
𝐶𝑙2(𝑔) → 𝑁𝑏𝐶𝑙3(𝑠) - 383,8 - 354,3 

𝑁𝑏(𝑠) + 2𝐶𝑙2(𝑔) → 𝑁𝑏𝐶𝑙4(𝑔) -465,8 -452 

𝑁𝑏(𝑠) +
5

2
𝐶𝑙2(𝑔) → 𝑁𝑏𝐶𝑙5(𝑔) -532,6 -506,1 

Malgré des phénomènes ralentis par rapport à ce qui a été observé à 800°C, les caractérisations ont mis 

en avant la présence de Cr en quantité importante dans la couche de produits de corrosion et un certain 

appauvrissement en Cr de la matrice métallique. D’après les données thermodynamiques du Tableau 

V-5, les enthalpies de formation de CrCl2 et CrCl3 calculées se trouvent être les plus négatives, avec 

celles des chlorures de Nb (Tableau V-5). De plus, bien que les pressions de vapeurs de CrCl2 et CrCl3 

soient nettement moins importantes qu’à 800°C, la sensibilité du Cr à l’attaque du Cl est clairement 

confirmée par les cartographies MEB-EDS réalisées après 24 h d’exposition (Figure V-27) qui ont mis en 

avant la présence de Cr associé à de l’O et du Cl. En effet, la littérature rapporte qu’en présence de 

chlore et d’oxygène, des oxychlorures de chrome sont susceptibles de se former en plus des chlorures 

de chrome suivant les pressions partielles en O2 et Cl2 [119,184]. Ces oxychlorures n’ont pas pu être mis 

en évidence après exposition à 800°C en raison du polissage à l’eau qui a conduit à leur dissolution, mais 

ont pu être observés après exposition à 650°C grâce au polissage effectué au pétrole. Toutefois, bien 

que le Cr reste particulièrement sensible à l’attaque par le chlore à 650°C, la chromine, résultant de la 

réaction d’oxydation des chlorures de Cr, n’a pas été observée dans la couche de produits de corrosion, 

alors qu’elle représentait la majeure partie des couches de corrosion formées à 800°C. Cette 
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observation est en accord avec celles de Zahs et al. [107]. En effet, les auteurs observent une 

augmentation de la teneur en Cr dans la couche d’oxyde avec l’augmentation de la température de 600 

à 700°C dans le cas d’échantillons d’alliages Fe-Cr exposés à une atmosphère oxydante contenant 

jusqu’à 1 500 vppm de HCl. Ils justifient la formation de couches plus denses et plus riches en Cr par la 

diffusion plus rapide de l’élément à 700°C qu’à 600°C. L’hypothèse avancée par Zahs et al. [107] pourrait 

justifier l’absence dans la présente étude d’une couche continue de Cr2O3, similaire à celle observée à 

800°C. En effet, le coefficient de diffusion du Cr (𝐷̃𝐶𝑟) dans un alliage Ni-Cr à 650°C est de 

4,0 × 10−16 𝑐𝑚2. 𝑠−1, alors qu’à 800°C sa valeur est de 6,3 × 10−14 𝑐𝑚2. 𝑠−1, soit deux ordres de 

grandeurs supérieur (valeurs déterminées grâce aux données d’A. Prillieux [185]). La formation d’îlots 

d’oxyde très riches en Cr se produit bien aux premiers instants à 650°C, comme montré par la 

cartographie MEB-EDS enregistrées après 1 h d’exposition (Figure V-22d). Cependant, au fur et à mesure 

des cycles d’oxydation active, l’attaque du chlore conduit à une baisse de la teneur en Cr dans la matrice 

(12,4 % massique après 5 000 h par rapport à 21,8 % massique initialement), qui n’est pas compensée 

par une diffusion rapide de cet élément depuis le cœur du matériau. Néanmoins, cet appauvrissement 

est moins important que celui observé après exposition à 800°C (d’environ 5% massique) ayant conduit 

à la formation de couches continues et épaisses de Cr2O3. De plus, une couche de chromine continue a 

été observée après exposition à l’air sans dépôt de NaCl de l’alliage 625 pendant 5 000 h à 650°C, 

suggérant que le coefficient de diffusion du Cr est suffisant pour permettre la croissance de couches de 

Cr2O3 continues à cette température. Il serait donc plus vraisemblable de relier l’absence d’une couche 

continue de chromine à la volatilité moins importante des chlorures de Cr à 650°C par rapport à 800°C. 

De plus, à 800°C, le transport en phase gazeuse des chlorures métalliques dans le matériau est facilité 

par la formation du réseau de pores interconnectés, qui n’est pas présent à 650°C  

Les caractérisations des couches d’oxyde formées à 650°C en présence du dépôt solide de NaCl ont mis 

en avant une présence plus importante du Ni dans la couche d’oxyde par rapport à ce qui a été observé 

à 800°C. En effet, les analyses DRX mettent en avant la formation de NiO dès la première heure 

d’exposition à 650°C et la présence de plusieurs oxydes contenant du Ni pour toutes les durées 

supérieures d’exposition jusqu’à 5 000 h. Bien que la réaction entre Ni et Cl2 pour former NiCl2 soit la 

moins favorable thermodynamiquement par rapport aux autres éléments de la matrice, la pression de 

vapeur de NiCl2, à 650°C, est 2 fois supérieure à celle de CrCl3, alors qu’elles étaient similaires à 800°C 

(Figure V-15). Une pression de vapeur supérieure pour le chlorure de l’élément majoritaire de l’alliage 

conduit de toute évidence à une participation augmentée du Ni au mécanisme d’oxydation active à 

650°C, par rapport à ce qui avait été observé à 800°C. Il faut également tenir compte du fait que les 

calculs thermodynamiques ayant montré que la réaction de formation de NiCl2 était la moins favorable 

sont valables pour les éléments purs. L’ordre de sensibilité des éléments dans l’alliage 625 peut donc 

être différent du classement présenté ci-dessus. Il est donc possible que le Ni soit beaucoup plus 

sensible à l’attaque par le chlore que d’autres éléments présents dans l’alliage.  
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Le diagramme de prédominance en M-O-Cl, calculé à 650°C et présenté en Figure V-32, montre que les 

oxydes de Cr sont localisés à l’interface avec le métal, alors que les oxydes de Ni se trouvent en partie 

externe de la couche. Cependant, les calculs thermodynamiques effectués par X. Huang [186] ont mis 

en avant qu’à haute température, lorsque la pression partielle en oxygène augmente, NiO et Cr2O3 ne 

peuvent pas coexister ; il se forme alors la phase spinelle (Ni,Cr)3O4. Ces calculs corroborent les 

caractérisations des couches de produits de corrosion qui sont majoritairement composées d’un oxyde 

de type spinelle Ni-Cr, plus riche en Cr à l’interface avec le métal et plus riche en Ni dans la partie 

opposée. La plus faible volatilité des chlorures de Cr à 650°C pourrait conduire à la formation continue 

d’îlots de Cr2O3 en contact avec des îlots de NiO, qui conduiraient à la formation de l’oxyde spinelle Ni-

Cr observé. La composition et l’arrangement des couches d’oxyde observées sont également en accord 

avec celles observées dans la littérature pour le même alliage exposé à 600 et 650°C en présence d’un 

dépôt chloré (KCl, NaCl) [112,116]. 

 

Figure V-32. Superposition des diagrammes de prédominance M-O-Cl de l’Annexe 13.  
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A 650°C, les réactions de formation des chlorures NbCl2, NbCl3, NbCl4 et NbCl5 sont les plus favorables 

thermodynamiquement. A cette température, les chlorures NbCl4 et NbCl5 sont déjà à l’état gazeux et 

sont donc très volatiles (𝑝𝑣 > 102 𝑏𝑎𝑟). La participation du Nb au mécanisme d’oxydation active est 

mise en évidence par l’observation dans la couche d’oxyde dès 24 h d’exposition sous forme d’oxyde 

mixte NaNbO3, produit d’une réaction entre NaCl et l’oxyde natif de Nb formé au niveau des espaces 

interdendritiques. Pour des durées d’oxydation plus longues, le Nb se trouve dans la couche de 

corrosion sous la forme d’une couche relativement continue, située dans la partie interne de la couche 

d’oxyde spinelle Ni-Cr (Figure V-27d, Figure V-28d) et sous la forme de gros îlots localisés à l’intérieur 

des calottes (Figure V-29f). En conséquence, la teneur en Nb de la matrice à proximité de la couche 

d’oxyde diminue au cours du temps par rapport à la valeur initiale, révélant un fort appauvrissement de 

cet élément après 5 000 h d’exposition à 650°C. 

La participation du Nb au mécanisme de corrosion active à 650°C peut également être discutée en 

termes de microstructure de l’alliage 625 pendant l’exposition à cette température. En effet, les 

observations de la matrice non affectée ont révélé que la sous-structure dendritique résultant du 

procédé LMD-p était toujours présente après 1 000 h d’exposition à 650°C (Figure V-33a), 

contrairement à 800°C, où l’hétérogénéité chimique s’est transformée en hétérogénéité de 

microstructure dès 24 h avec la précipitation de phases secondaires au niveau des anciens espaces 

interdendritiques (Figure V-33b). Ainsi, une concentration plus importante du Nb au niveau des espaces 

interdendritiques pourrait conduire à une attaque plus ciblée du chlore sur le Nb, qui pourrait limiter 

l’attaque sur le Cr dans les dendrites. Cette hypothèse supplémentaire viendrait soutenir l’idée de la 

formation d’îlots de Cr2O3 qui réagiraient avec NiO pour former l’oxyde de type spinelle Ni-Cr comme 

discuté ci-dessus et qui justifierait l’absence d’une couche continue de Cr2O3. 

 

Figure V-33. Images MEB-BSE de la microstructure de l’alliage 625 après (a) 1 000 h à 650°C et (b) 24 h à 800°C. 

A 650°C, les calculs thermodynamiques montrent que les réactions entre le chlore gazeux et le Fe, pour 

former FeCl2 et FeCl3, sont favorables (Tableau V-5), et que les chlorures métalliques formés sont 

volatiles, notamment FeCl3 qui est à l’état gazeux à cette température. Les analyses EDS réalisées sous 

la surface après 5 000 h d’exposition (Tableau V-4) ont mis en avant un certain appauvrissement en Fe 

de la matrice. De plus, du Fe a été identifié dans l’oxyde de type spinelle Ni-Cr formé à 650°C. 

Néanmoins, la présence de Fe dans la couche de produits de corrosion n’est pas aussi marquée qu’à 
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800°C. Elle est de l’ordre de 1 à 2 %at., ce qui fait que l’élément n’est pas visible sur les cartographies 

EDS, mais sa présence a pu être déterminée par pointés EDS.  

Lors des premières heures d’exposition à 650°C, le Mo ne semble pas participer activement au 

mécanisme d’oxydation active. En effet, la cartographie EDS présentée en Figure V-27c après 24 h 

d’exposition n’a pas révélé la présence de Mo dans la couche de produits de corrosion. Cette 

observation est confirmée par pointés EDS. Ces résultats sont en accord avec les calculs 

thermodynamiques du Tableau V-5 qui révèlent que la réaction entre Mo et Cl2 fait partie des réactions 

avec l’enthalpie libre standard la plus élevée, soit moins favorables thermodynamiquement. Toutefois, 

pour des durées d’exposition plus longues, le Mo est clairement identifié dans la couche d’oxyde, 

notamment sous la forme d’un oxyde mixte Na-Mo-Ni-Cr. Le rapport %Mo/%Ni dans la matrice est de 

0,17 après 24 h à 650°C, identique au rapport mesuré dans la matrice initiale, et diminue à 0,1 après 

5 000 h. Ces résultats montrent que la participation du Mo au mécanisme d’oxydation active est très 

limitée au début de l’exposition à 650°C mais qu’elle augmente avec le temps, probablement du fait de 

l’appauvrissement des autres éléments de la matrice au cours des cycles successifs du mécanisme 

d’oxydation active, rendant plus favorable l’attaque du Mo par le chlore gazeux. La formation de l’oxyde 

mixte Na-Mo-Ni-Cr suggère que des espèces contenant du Mo (oxyde, chlorure ou oxychlorure) ont 

réagi avec l’oxyde mixte Na2CrO4 initialement formé. Les enthalpies libres de ces réactions n’ont pas pu 

être calculées afin de confirmer qu’une telle réaction puisse se produire. Cependant, lorsque le Mo 

commence à être présent dans l’oxyde mixte (après une durée se situant entre 24 et 100 h d’exposition), 

les grains de NaCl ont déjà totalement disparu de la surface des échantillons. L’oxyde mixte Na2CrO4 est 

la seule source de Na restante dans le système. 

Une dernière différence notable entre les observations faites à 650 et 800°C concerne la région de métal 

dégradé, extrêmement peu épaisse à 650°C (8 µm après 2 500 h) par rapport à 800°C (200 µm après la 

même durée d’exposition). Les pores observés sur de grandes épaisseurs à 800°C ne sont pratiquement 

plus présents après exposition à 650°C, en lien avec un appauvrissement beaucoup moins important en 

Cr du substrat. La plus faible volatilité des chlorures, notamment de Cr, à 650°C conduit à une meilleure 

préservation du substrat métallique pendant 5000h d’exposition à cette température. 
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V.3 CONCLUSIONS 

 L’oxydation de l’alliage 625 en présence d’un dépôt solide de 3-4 mg.cm-2 de NaCl a été étudiée 

à 650 et 800°C pour des durées d’oxydation allant jusqu’à 5 000 et 2 500 h, respectivement. Les résultats 

ont montré que, d’une manière générale, la présence du dépôt de NaCl a un effet catastrophique sur la 

résistance à l’oxydation haute température de l’alliage 625. Le mécanisme aux premiers instants 

d’exposition à 800°C n’a pas pu être discuté au vu de l’état déjà bien avancé des réactions dès 1 h à 

cette température. Les essais à plus basse température, 650°C, avaient ainsi pour objectif principal de 

comprendre le mécanisme d’oxydation active de l’alliage 625 issu du procédé LMD-p, notamment lors 

des premiers instants d’exposition, en ralentissant les cinétiques de réaction et en augmentant le temps 

de présence des cristaux solides de NaCl en surface de l’échantillon par ralentissement de la cinétique 

d’évaporation. Les caractérisations, après une exposition prolongée, ont toutefois révélé un mécanisme 

différent de celui qui a été observé à 800°C. Une des différences majeures entre les deux températures 

est que la couche de produits de corrosion formée à 800°C, nettement plus épaisse pour des durées 

d’exposition similaires, est principalement constituée de Cr2O3, alors qu’à 650°C, c’est l’oxyde de type 

spinelle (Ni,Cr)3O4 qui est majoritaire. Cette différence a pu être comprise notamment en termes de 

différence de pressions de volatilisation de chlorures de Cr entre les deux températures. Une autre 

différence majeure concerne la zone métallique affectée. A 800°C, le substrat métallique est fortement 

endommagé par la formation d’un réseau de pores interconnectés dans une matrice fortement 

appauvrie en Cr et en Nb et contenant des zones de forte hétérogénéité chimique. Les caractérisations 

effectuées combinées à des calculs thermodynamiques ont permis de comprendre la formation de ces 

zones d’hétérogénéités chimiques et leur évolution avec le temps d’exposition à 800°C. A 650°C, bien 

que le substrat métallique en contact avec la couche d’oxyde présente localement des pores ainsi qu’un 

appauvrissement en Cr, la profondeur de métal affecté est nettement moins importante. 

Bien que les phénomènes observés aux deux températures soient différents, il est clair que la diminution 

de température ralentit le mécanisme de corrosion active. En conséquence, il semble que l’utilisation 

sous air ambiant de l’alliage 625, en présence d’un dépôt solide de NaCl, soit facilitée à 650°C et aux 

températures inférieures, par rapport à 800°C. 

 





 

 

CONCLUSION GENERALE ET PERSPECTIVES 

 L’objectif de ces travaux de thèse était de développer un système de matériaux à gradient de 

composition, en partant d’un acier ferritique de type ASTM A387 grade 22 classe 2 et de faire évoluer 

sa composition, grâce au procédé LMD-p, jusqu’à celle de l’alliage 625. Ce système ayant pour objectif 

de résister à haute température, son comportement a été évalué, dans des conditions agressives sous 

air, en absence et en présence d’un dépôt solide de NaCl. L’évolution métallurgique du substrat a été 

également étudiée. 

La première partie de ce travail a consisté à concevoir l’architecture du système à gradient de 

composition et à déterminer un jeu de paramètres du procédé LMD-p adapté, afin de fabriquer des 

échantillons présentant une bonne santé matière, qui puissent être utilisés par la suite pour les essais à 

haute température. L’architecture qui a été retenue comporte deux compositions intermédiaires qui 

sont des mélanges de poudre de fer pur et d’alliage 625, à hauteur de 20% alliage 625 + 80% Fe et 80% 

alliage 625 + 20% Fe, en % massique. Bien que les paramètres de fabrication n’aient pu être optimisés 

que pour un couple de matériaux dépôt/substrat, le jeu de paramètres retenu et utilisé pour toutes les 

compositions du gradient a permis de fabriquer des échantillons exploitables pour la suite des travaux. 

Afin d’évaluer l’intérêt de l’approche à gradient de composition, une architecture par dépôt direct de 

l’alliage 625 sur le substrat en acier A387 a également été fabriquée. L’évolution de la composition 

élémentaire entre les dépôts d’architectures de référence et à gradient ont mis en évidence que l’ajout 

des deux compositions intermédiaires, dans le cas de l’architecture à gradient, n’a pas permis de limiter 

l’enrichissement des couches en fer, en raison du phénomène de dilution, et donc d’atteindre la 

composition théorique plus rapidement que pour l’architecture de référence, comme espéré. Les 

caractérisations en coupe transverse ont révélé que le choix de la composition intermédiaire 20% alliage 

625 + 80% Fe ne s’est pas révélé être judicieux. En effet, des fissures dont l’origine est probablement 

liée à la formation d’une structure martensitique et/ou à la précipitation de phases secondaires 

fragilisantes (dont la nature nécessiterait plus amples caractérisations) ont été observées au niveau de 

cette composition. Des recherches complémentaires devraient être entreprises afin de déterminer une 

autre architecture de système à gradient de composition permettant d’éviter l’apparition de ces fissures. 

Pour cela, l’utilisation d’outils de prédiction thermodynamique pourrait être envisagée afin d’identifier 

les compositions susceptibles de former des phases fragilisantes. La détermination de points Ms des 

différentes proportions de mélanges riches en fer permettrait de choisir des compositions qui ne 

conduiraient pas à la formation de martensite. Pour ces derniers calculs, la dilution induite par le procédé 

LMD-p, qui a pour effet de faire varier la composition réelle du mélange de la composition théorique, 

devra être prise en compte. Enfin, grâce à la méthodologie permettant de déterminer les paramètres de 

fabrication du procédé LMD-p qui a pu être proposée dans ce manuscrit, l’optimisation des jeux de 

paramètres de chaque couple de matériaux dépôt/substrat du nouveau système pourra être réalisée. 

La caractérisation des échantillons dans l’état brut de fabrication a mis en avant un changement de la 
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morphologie des grains dans la partie supérieure des couches qui passent de colonnaires à équiaxes en 

raison des changements des paramètres de solidification lors du dépôt. Ces grains présentent une sous-

structure cellulaire et dendritique. Dans la zone constituée d’alliage 625, la présence de phases de Laves 

et de carbures de type MC a été mise en évidence dans les espaces interdendritiques. Des 

caractérisations complémentaires pourraient être réalisées pour déterminer les phases en présence au 

niveau des compositions intermédiaires. En effet, il est difficile de prévoir, à partir de la littérature, les 

phases susceptibles de se former lors de la solidification dans le procédé LMD-p pour les deux mélanges 

choisis car leur composition ne correspond pas à celle d’alliages commerciaux. Enfin, certains 

échantillons ont subi un traitement de remise en solution afin d’étudier l’effet de cette 

homogénéisation microstructurale sur le comportement à haute température. Les caractérisations 

réalisées à la suite du traitement de remise en solution ont montré que la sous-structure dendritique 

n’était plus visible, néanmoins, des phases secondaires étaient toujours présentes et ont été identifiées 

comme des carbures M6C. 

Suite à l’exposition à 800°C sous air de laboratoire des échantillons bruts de fabrication, la phase 

aciculaire δ-Ni3Nb a été identifiée au niveau de l’alliage 625 et est située préférentiellement au niveau 

des espaces interdendritique. L’enrichissement en Nb dans ces régions est à l’origine de la précipitation 

anticipée de la phase δ, qui a été mise en évidence par une augmentation de la dureté de l’échantillon 

brut de fabrication dès 100 h à 800°C au lieu de 1 000 h pour l’échantillon ayant subi un traitement de 

remise en solution. Le traitement de remise en solution impacte également la morphologie et la 

distribution des aiguilles de la phase δ qui précipitent lors du vieillissement à 800°C. 

Une différence majeure observée suite au vieillissement entre les deux architectures de référence et à 

gradient est la présence de pores au niveau de l’interface acier A387 / alliage 625. Un mécanisme a pu 

être proposé pour expliquer la présence de ces pores. Le mécanisme se base sur la diffusion du carbone 

de l’acier vers l’alliage 625 conduisant à la formation de nombreux carbures à proximité de l’interface. 

Ces carbures vont ensuite être déstabilisés après la décarburation totale de l’acier, lors du vieillissement 

à 800°C, pour libérer du carbone et permettre d’équilibrer les potentiels chimiques de carbone des deux 

côtés de l’interface. Des analyses complémentaires visant à quantifier le carbone dans cette région 

pourraient être envisagées pour confirmer ou infirmer ce mécanisme. Le modèle de prédiction 

thermodynamique utilisé pourrait être amélioré en utilisant le profil de composition mesuré afin de 

considérer au mieux la composition exacte du système et de prendre en compte la dilution induite par le 

procédé LMD-p. Une optimisation pourrait également être réalisée afin de prédire le comportement du 

système sur des durées plus longues, équivalentes aux essais expérimentaux. Afin d’évaluer l’influence 

de ces pores sur la tenue mécanique du système, des essais de cyclage thermique pourraient également 

être réalisés. En revanche, comme ces pores n’ont pas été observés dans le cas de l’architecture à 

gradient, cette approche pourrait ainsi être utilisée afin de développer une architecture « sur-mesure » 

avec des compositions intermédiaires permettant de limiter la formation des carbures à l’origine de ces 
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pores, mais également d’éviter la formation de martensite et des phases fragiles. 

La résistance envers l’oxydation haute température des échantillons d’architecture à gradient et de 

référence, en absence et en présence d’un dépôt solide de NaCl à la surface de l’alliage 625, a été 

étudiée sous air de laboratoire à 800°C pour de longues durées, allant jusqu’à 2 500 h. En l’absence de 

dépôt de NaCl, les couches d’oxydes formées au niveau de l’alliage 625 LMD-p sont similaires à celles 

couramment rapportées dans la littérature pour l’alliage 625. Les constantes de vitesse parabolique 

d’oxydation sont également en bon accord avec les données de la littérature. Une légère différence a 

toutefois été observée, avec une valeur de 𝑘𝑝𝑚 légèrement inférieure pour l’échantillon traité 

thermiquement, plus proche des données disponibles dans la littérature, que pour l’échantillon brut de 

fabrication. Plusieurs hypothèses ont été proposées pour expliquer cette légère variation, notamment 

l’hétérogénéité chimique générée par la microstructure dendritique initiale et les contraintes 

résiduelles présentent dans les matériaux bruts de fabrication liées au procédé LMD-p. Toutefois si une 

différence a été observée entre les échantillons brut de fabrication et traité thermiquement, aucune 

différence n’a été mise en avant entre les deux architectures de référence et à gradient. Des essais en 

condition de cyclage thermique sur les deux architectures pourraient également être envisagés, d’une 

part pour se rapprocher au plus des conditions réelles d’utilisation (rarement isothermes), mais aussi 

pour évaluer l’intérêt potentiel de l’approche à gradient. 

En présence d’un dépôt de NaCl à sa surface, le comportement à 800°C de l’alliage 625 est 

catastrophique. En effet, les couches de produits de corrosion formées sont épaisses, poreuses, 

fissurées et ne sont pas protectrices. Une forte dégradation du métal sous la surface, avec à la fois des 

régions fortement appauvries en Cr et une forte porosité correspondant à la formation d’un réseau de 

pores interconnectés, a également été mise en avant. La présence de ces pores sous la surface pose 

question quant à la résistance mécanique de l’alliage dans ces conditions. L’étude effectuée à une 

température plus basse, à 650°C, qui avait pour but initial de ralentir les réactions mises en jeu pour 

comprendre les phénomènes se produisant aux premiers instants d’exposition, a finalement révélé un 

changement des étapes élémentaires du mécanisme. En effet, bien que dans les deux cas, le mécanisme 

d’oxydation active ait permis d’expliquer les réactions se produisant de ces conditions, des différences 

importantes, dans la composition des couches de corrosion et concernant l’impact sur le substrat 

métallique, ont été observées entres les deux températures. Le rôle de la microstructure résultant du 

procédé LMD-p sur le comportement de l’alliage 625 à 650°C a notamment été discuté pour expliquer 

l’absence de la couche de Cr2O3 qui était majoritairement observée dans la couche de produits de 

corrosion à 800°C. Des essais complémentaires réalisés sur des échantillons traités thermiquement ou 

issus de la métallurgie conventionnelle peuvent être envisagés pour conclure quant à l’effet de cette 

microstructure dendritique sur la composition des couches d’oxyde formées. Des différences au niveau 

des données thermodynamiques et notamment de fortes baisses des pressions de vapeur saturante des 

chlorures métalliques entre 800 et 650°C ont également été discutés pour expliquer les différences 
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observées. Afin d’apporter des éléments complémentaires au mécanisme proposé, d’autres essais 

pourraient être réalisés. Au vu du stade déjà bien avancé des phénomènes après 1 h d’exposition à 800°C, 

la réalisation d’essais à très courtes durées d’exposition pourraient permettre d’évaluer le comportement 

de l’alliage aux premiers instants du mécanisme. De plus, le polissage à l’eau réalisé sur les échantillons 

à 800° ayant pu conduire à la dissolution de plusieurs espèces hydrophiles, le protocole de polissage au 

pétrole, effectué dans le cadre de la thèse uniquement pour les échantillons exposés à 650°C, pourrait 

permettre de mettre en avant la présence d’autres espèces, notamment des chlorures métalliques au 

niveau du réseau de pores interconnectés. 

Concernant les pores formés dans le substrat métallique après exposition à 800°C, les caractérisations 

ont mis en avant que leur formation se faisait particulièrement au niveau des joints de grains. Or, si les 

grains sont fins et équiaxes dans le haut de chaque couche de fabrication, ils sont plutôt colonnaires 

dans la grande majorité de la couche située plus bas. La question se pose alors si l’avancée du front de 

corrosion continue pour des durées plus longues jusqu’à atteindre cette zone de grains colonnaires. Il 

se peut que la présence majoritaire de ces grains colonnaires accélère la dégradation de l’alliage 625 et 

que le front de corrosion active atteigne plus rapidement le substrat en acier que si les grains étaient 

uniquement fins et équiaxes. Les paramètres de fabrication du procédé LMD-p ayant de l’influence sur 

la morphologie des grains, il pourrait être envisageable de contrôler la microstructure, par 

l’intermédiaire des paramètres de fabrication, afin de générer une microstructure optimisée limitant au 

maximum la pénétration du front de corrosion dans le métal.  

Les caractérisations ont également révélé qu’aux deux températures étudiées, le dichlore perdurait 

dans le système pendant plusieurs milliers d’heures après l’évaporation totale des grains de NaCl. Des 

essais pourraient alors être réalisés afin d’évaluer le comportement de l’alliage dans le cas où le dépôt 

de NaCl serait réalimenté en continu, comme ce serait le cas dans une application d’UVED. Cette question 

se pose d’autant plus que les travaux de la littérature ont mis en avant un effet de la quantité de NaCl 

initialement déposé sur la surface des échantillons. Enfin, des calculs thermodynamiques 

complémentaires visant à confirmer ou infirmer les hypothèses émises lors de la discussion des 

mécanismes d’oxydation active aux deux températures devraient être réalisés afin de poursuivre la 

discussion quant à la participation du Mo et du Nb au mécanisme. 

Cette étude a permis de valider l’utilisation du système à gradient de composition obtenu grâce au 

procédé LMD-p. Elle s’est concentrée sur une application de résistance à la corrosion à haute 

température et des pistes de poursuite de cette étude ont été proposées. Toutefois, de nombreuses 

autres applications peuvent être envisagées. Bien que le champ des possibles qu’offrent les matériaux 

à gradient de composition soit immense, de nombreuses études visant le choix des paramètres de 

fabrication et les méthodes de caractérisation de ces nouveaux matériaux seront nécessaires pour faire 

monter en compétence et développer cette technologie plus que prometteuse et clé de nombreux 

verrous technologiques actuels. 
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ANNEXES 

ANNEXES CHAPITRE 1 

Annexe 1. Tableau de présentation des procédés de fabrication additive et principe physique associé. 

Matière employée Principe physique Catégorie 

Fabrication à partir d’un 
matériau liquide 

Durcissement par polymérisation 
d’une résine liquide contenue dans 

une cuve grâce à une source 
lumineuse 

Photopolymérisation en cuve 

Dépôt de gouttelettes de matière 
polymérisation grâce à une source 

lumineuse 
Projection de matière 

Fabrication à partir d’un 
matériau solide 

Dépôt d’un liant liquide sur un lit de 
poudre 

Projection de liant 

Fusion lors de son passage au 
travers d’une filière permettant son 

extrusion 
Extrusion de matière 

Fusion/Frittage de particules à 
l’aide d’une énergie thermique 

(laser, faisceau d’électron) 
Fusion sur lit de poudre 

Fusion simultanée d’une surface et 
d’un jet de poudre (ou filament) 

grâce à une source d’énergie 
dirigée 

Dépôt sous énergie dirigée 

Fabrication à partir d’un 
matériau en feuilles/plaques 

Empilement de matériau ensuite 
reliés entre eux 

Stratification de couches 
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Annexe 2. Indicateurs procédé obtenus à partir des caractéristiques géométriques, symbole associé, 
formule et définition. 

Indicateur procédé Symbole Définition Formule 

Rendement de poudre PE 

Ratio de poudre fusionnée par le 
laser lors du procédé par rapport à 
la quantité de poudre injectée par 

la buse 

𝐴𝑐 ∗ 𝑉 ∗ 𝜌𝑝𝑜𝑢𝑑𝑟𝑒

𝑄
∗ 100 

Taux de construction BR 
Volume de poudre déposé par 

unité de temps 
𝐴𝑐 ∗ 𝑉 

 

Annexe 3. Phases susceptibles de précipiter dans l’alliage 625 [54]. 

 Nom Composition chimique Structure cristallographique 

P
h

as
es

 f
ré

q
u

em
m

en
t 

o
b

se
rv

ée
s 

γ’’ Ni3 (Nb>0.5Ti<0.5Al<0.5) 
quadratique 

centré 

δ 
Ni3Nb 

Ni63Nb25Mo7Cr3Fe1Ti1 
orthorhombique 

μ Ni2 (Cr, Mo) 
orthorhombique 

centré 

MC 

primaires 

(«matrix blocky») 

(Ti0.07Cr0.04Fe0.02Ni0.09Nb0.75Mo0.03) C 

(Ti0.53Cr0.03Ni0.04Nb0.39Mo0.01) C 

cubique 

M6C 
(Cr0.21Fe0.02Ni0.37Nb0.08Mo0.24Si0.08)6 C 

Ni35Nb13Mo9Cr13Fe2Ti1Si27C 
cubique 

M23C6 (Cr0.85Fe0.01Ni0.07Mo0.07)23 C6 cubique 

 

 Nom Composition chimique Structure cristallographique 

P
h

as
es

 r
ar

em
en

t 
o

b
se

rv
ée

s γ’ Ni3 (Ti,Al) cubique 

η « riche » en Si cubique 

σ Cr5Ni3Mo2  

α-Cr « riche »en Cr  

Laves 
(Cr0.31Fe0.08Ni0.41)2 (Si0.17Ti0.01Nb0.19Mo0.63) 

Ni47Nb23Mo16Cr13Fe1 
hexagonale 
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ANNEXES CHAPITRE 3 

Annexe 4. Stratégie de dépôt adoptée pour déposer les mono-cordons de l’étude paramétrique et éviter 
la chauffe du substrat 
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Annexe 5. Influence des paramètres vitesse de déplacement et débit de poudre sur la géométrie des 
mono-cordons 

 Cette annexe vient compléter les résultats présentés dans la Section III.1.1.2 sur l’étude de 

l’influence des paramètres de fabrication LMD-p sur la géométrie des mono-cordons. La Figure-Annexe 

A présente des images de mono-cordons fabriqués avec une puissance laser et un débit de poudre 

constants et dont la vitesse de déplacement augmente. Les résultats des mesures des caractéristiques 

géométriques révèlent que l’augmentation de la vitesse de déplacement de la buse s’accompagne d’une 

diminution des aires Ac et Amix des mono-cordons, avec, à la fois la largeur Wc et les hauteurs Hc et 

Hmix diminuent. 

 

Figure-Annexe A. Evolution de la géométrie et observations en coupe transverse des mono-cordons fabriqués avec un débit de 
poudre et puissance constants et une vitesse de déplacement qui augmente. 
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 La Figure-Annexe B révèle la morphologie des mono-cordons fabriqués avec une puissance et 

une vitesse constantes et avec un débit qui augmente. L’augmentation du débit conduit à une 

augmentation de l’aire du mono-cordon Ac, une diminution de l’aire de substrat fusionné Amix et donc 

une baisse du taux de dilution. 

 

Figure-Annexe B. Evolution de la géométrie et observations en coupe transverse des mono-cordons fabriqués avec une vitesse 
de déplacement de la buse et une puissance laser constantes et un débit de poudre qui augmente. 
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Annexe 6. Diagramme TRC d’un acier 10CrMo9 10 [187]. 

 

 

Annexe 7. Profil obtenu par MEB-EDS montrant l’évolution de la teneur en Fe et en Ni le long de 
l’architecture de référence traitée thermiquement 
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ANNEXES CHAPITRE 4 

Annexe 8. Profils de composition initiale utilisés pour les simulations Thermocalc® et Dictra® de la 

Figure IV-10 et de la Figure IV-12. 
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Annexe 9. Caractérisation des couches d’oxyde des échantillons à architecture à gradient. 

 Cette annexe présente les résultats des caractérisations des couches d’oxyde formées lors de 

l’exposition à 800°C au niveau de la composition « 100% alliage 625 » des échantillons à architecture à 

gradient de composition issus du procédé LMD-p. Les caractérisations ont révélé des morphologies et 

des oxydes similaires à ceux rapportés pour l’architecture de référence en Section IV.2.2.1. 

 Les images MEB des surfaces de l’alliage 625 après une exposition à 800°C sous air de 

laboratoire pendant 100, 1 000 et 2 500 h sont présentées en Figure-Annexe C. La couche d’oxyde 

formée dans ces conditions est homogène et ne semble pas présenter de fissuration ou d’écaillage. Les 

analyses MEB-EDS associées à la Figure-Annexe Ca indiquent la présence majoritaire d’O et de Cr. Du 

Ni, en plus faible concentration (≈ 7 %at.), est également détecté. Les analyses MEB-EDS réalisées pour 

les plus longues durées (Figure-Annexe Cc) indiquent que l’O et le Cr sont toujours les éléments 

majoritaires, toutefois, du Mn est également identifié dans la couche. Le Ni est toujours présent mais 

en plus faible quantité (< 2 %at.). 

 

Figure-Annexe C. Images MEB de la surface alliage 625 – LMD-p des échantillons oxydés sous air de laboratoire à 800°C 
pendant (a) 100 h, (b) 1 000 h et (c) 2 500 h. 

 Les observations en coupe transverse présentées en Figure-Annexe D et les cartographies 

élémentaires associées montrent qu’après 100h à 800°C sous air de laboratoire la couche d’oxyde 

formée est fine, dense, continue et majoritairement constituée de Cr2O3. Ces observations sont en bon 

accord avec les analyses de surface. En effet, au vu de l’épaisseur de la couche d’oxyde, d’environ 350 

nm, le Ni identifié lors des analyses de surface doit être lié au signal de la matrice métallique. 

De plus, comme observé pour l’architecture de référence, de gros précipités de phase δ, contenant du 

Ni, du Mo et du Nb, sont également visibles au niveau du substrat métallique dans la zone sous la couche 

d’oxyde Figure-Annexe Df-h). 
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Figure-Annexe D. (a) Image MEB-BSE de l’alliage 625 – LMD-p architecture à gradient, vieilli 100 h à 800°C et cartographies 
élémentaires correspondantes : O (b), Cr (c), Mn (d), Si (e), Ni (f), Nb (g), Mo (h). 

 La Figure-Annexe E montre que la couche d’oxyde formée après 2 500 h d'exposition est 

toujours fine, dense, continue et elle ne présente pas de fissure, ni de défauts à l’interface. Les 

cartographies élémentaires associées révèlent que, comme après 100 h d’exposition, la couche d'oxyde 

est principalement constituée de Cr2O3, située à l’interface métal/oxyde. Au-dessus de la couche de 

chromine, une fine couche d’oxyde riche en Cr et Mn qui, en accord avec les observations réalisées pour 

les échantillons à architecture de référence, laisse suggérer la présence de l’oxyde de type spinelle 

(Cr,Mn)3O4. Des particules de SiO2 à l'interface métal/oxyde sont également mises en avant sur les 

cartographies (Figure-Annexe Ee), ainsi que les précipités de phase δ au niveau du substrat métallique 

(Figure-Annexe Ef-h). 

 

Figure-Annexe E. (a) Image MEB-BSE de l’alliage 625 – LMD-p architecture à gradient, vieilli 2 500 h à 800°C et cartographies 
élémentaires correspondantes : O (b), Cr (c), Mn (d), Si (e), Ni (f), Nb (g), Mo (h). 
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Annexe 10. Prise de masse surfacique mesurée en fonction de la racine carrée du temps des 
échantillons d’alliage 625 : (a) LMD-p brut de fabrication, (b) LMD-p + traitement thermiquement et (c) 

issu de métallurgie conventionnelle, oxydés sous air sec pendant 100 h à 800°C. 
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ANNEXES CHAPITRE 5 

Annexe 11. Identification des pores par microtomographie X 

La reconstruction a été effectuée avec le logiciel X-Act (RX Solutions). La taille finale du volume 

reconstruit est de 1,55 mm x 1,83 mm x 0,83 mm. Le traitement des images 3D a été réalisé avec le 

logiciel Avizo 2023.1 (Thermo Fisher Scientific) (Figure-Annexe F). La phase poreuse est séparée de la 

matrice par combinaison de méthodes de filtrages suivi d’un seuillage automatisé sur l’histogramme de 

l’image. 

 

Figure-Annexe F. Volume tomographique reconstruit (a) et coupes orthogonales associées (b). La présence des pores est 
visible en niveaux de gris sombres sur les coupes. Les dimensions de la zone observée sont de 1,55 mm x 1,83 mm x 0,83 mm. 

L’identification des pores par tomographie X permet d’évaluer leur volume, leur répartition spatiale et 

leur connectivité. Sur le rendu 3D obtenu (Figure-Annexe Ga), chaque couleur est associée à une 

composante connexe unique, c’est-à-dire un groupe de voxels représentatifs de la porosité et connectés 

les uns aux autres. Ici la dominante violette témoigne de la très forte connectivité du réseau. Le zoom 

local sur le sous-volume offre une représentation plus claire de cette interconnexion. Les résultats 

montrent une très forte connectivité du réseau (Figure-Annexe G et Figure-Annexe H). La représentation 

sous la forme d’un squelette permet de rendre compte de cette connectivité, avec un sous ensemble 

principal contenant 46356 segments interconnectés. Le volume mesuré de la porosité connectée est de 

0,0308 mm3 tandis que le volume de la porosité non connectée est de 7,68x 10-4 mm3.  
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Figure-Annexe G. Segmentation et analyse de la connectivité de l’espace poral. (a) Etude en composantes connexe de la 
porosité, (b) et (c) Squelettisation du réseau de pores : chaque sphère peut être ici associée à un pore. Les branches reliant 

chaque sphère traduisent ainsi la connectivité du réseau. 
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Figure-Annexe H. Squelette du réseau de pore pour lequel chaque couleur représente un sous-ensemble connecté. 
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Annexe 12. Diagrammes de prédominance du système M-O-Cl calculés à 800°C et une pression de 1 
atm grâce au logiciel FactSage® 6.4 pour les éléments (a) Ni, (b) Cr, (c) Nb, (d) Fe et (e) Mo. 
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Annexe 13. Diagrammes de prédominance du système M-O-Cl calculés à 650°C et une pression de 1 
atm grâce au logiciel FactSage® 6.4 pour les éléments (a) Ni, (b) Cr, (c) Nb, (d) Fe et (e) Mo. 
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Titre : Évolution métallurgique et corrosion à haute température de matériaux à gradient de composition 
élaborés par procédé Laser Metal Deposition – powder 

Mots clés : fabrication additive, matériaux à gradient de composition, corrosion à haute température, dépôt 
solide de NaCl 

Résumé : Les matériaux à gradient de composition 
présentent de nombreux avantages et notamment 
celui d’adapter localement le matériau en fonction de 
la sollicitation perçue par la pièce tout en limitant les 
risques d’incompatibilités entre les matériaux. Ce 
travail de thèse s’est concentré sur la réalisation d’un 
système de matériaux à gradient de composition par 
procédé Laser Metal Deposition-powder à partir d’un 
substrat en acier faiblement allié jusqu’à un alliage 
625. Ce système multi-matériaux devant présenter 
une bonne tenue à la corrosion à haute température, 
son comportement à 800 et 650°C sous air de 
laboratoire, en absence ou en présence d’espèces 
chlorées, a été étudié. 

La caractérisation du système à gradient, dans un état 
brut de fabrication a révélé différentes 
microstructures et phases en présence dans les 
différentes régions du gradient. Lors de 
vieillissements à 800°C, des évolutions métallurgiques 
ont été mises en avant, notamment au niveau de 
l’alliage 625, avec la précipitation de la phase δ. 

La résistance à l’oxydation du système a été étudiée 
sous air de laboratoire à 800°C jusqu’à 2 500 h. Une 
cinétique parabolique liée à la formation de couches 
protectrices de chromine a été mise en avant. La 
présence d’un dépôt de NaCl accélère de manière 
catastrophique la dégradation de l’alliage 625. Dans 
ce cas, les couches de produits de corrosion sont très 
épaisses, très fissurées ou écaillées, composées 
majoritairement de NiO, Cr2O3 et d’oxydes de type 
spinelle Ni-Cr-Fe. La région de métal située à 
l’interface avec la couche d’oxyde est fortement 
endommagée, notamment par la formation d’un 
réseau de pores interconnectés permettant la 
diffusion rapide des espèces chlorées dans le cadre du 
mécanisme d’oxydation active se produisant dans ces 
conditions. En comparaison, à 650°C, la dégradation 
du matériau en présence du dépôt solide de NaCl est 
nettement ralentie, les couches de produits de 
corrosion sont moins épaisses et le substrat 
métallique très peu endommagé. Les différences de 
comportements entre les deux températures 
peuvent être comprises à travers des différences 
microstructurales et de volatilité des chlorures 
métalliques. 

 

 

Title : Metallurgical evolution and high temperature corrosion of compositionally graded materials additively 
manufactured by Laser Metal Deposition – powder 
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Abstract : Compositionally graded materials offer 
numerous advantages, including the ability to locally 
adjust the material composition to adapt it to service 
conditions while minimizing the risks of 
incompatibilities between materials. This thesis work 
focused on the development of a compositionally 
graded material system using the Laser Metal 
Deposition-powder process, starting from a low-alloy 
steel substrate to alloy 625. As this multi-material 
system is expected to exhibit good high-temperature 
corrosion resistance, its behavior in an air 
atmosphere at 800°C and 650°C, with and without a 
NaCl solid deposit, was studied. 

Characterization of the as-built compositionally 
gradient system revealed various microstructures and 
phases depending on the regions of the gradient. 
Metallurgical evolutions were highlighted during 
aging at 800°C, particularly in alloy 625 with the 
precipitation of the δ phase. 

The oxidation resistance of the system was studied in 
an air atmosphere at 800°C for up to 2 500 h. 
Parabolic kinetics related to the formation of a 
protective Cr2O3 layer were highlighted. The presence 
of a NaCl deposit catastrophically accelerated the 
degradation of alloy 625. In this case, the corrosion 
scale was thick, highly cracked or spalled and mainly 
composed of NiO, Cr2O3, and (Ni,Cr,Fe)3O4. The metal 
region at the interface with the oxide layer was 
severely damaged, especially by the formation of an 
interconnected voids network allowing the rapid 
diffusion of chlorinated species in the active oxidation 
mechanism occurring under these conditions. In 
comparison, at 650°C, material degradation with a 
NaCl deposit was significantly slowed, with a thinner 
corrosion scale, and a less damaged substrate. 
Differences in behavior between the two 
temperatures can be understood through differences 
in microstructural characteristics and the volatility of 
metal chlorides. 
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