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Introduction générale

La Stellite® 6, un alliage commercial a base de cobalt et de chrome et renforcé par des
carbures, est connue pour sa résistance a l'usure ainsi qu’a la corrosion. Cet alliage est
notamment utilisé comme revétement épais sur des pieces métalliques industrielles
fonctionnant en conditions de frottement intense dans les réacteurs nucléaires de technologie
REP (réacteurs a eau pressurisée). Sa résistance a l'usure et a la corrosion sur une large
gamme de températures, allant de 'ambiante a 350°C, permet aux revétements de résister

plusieurs dizaines d’années dans ces conditions d’utilisation.

Cependant, le cobalt, élément majoritaire de cet alliage (environ 60 % mass.), présente
plusieurs inconvénients. Premiérement, il est extrémement colteux et son prix est trés volatile.
Ensuite, le besoin croissant de cet élément, en particulier pour les batteries, peut poser des
risques de rupture d’approvisionnement, notamment en raison de tensions géopolitiques. A
cela s’ajoute le fait que I'impact environnemental de son extraction et de sa transformation est
difficile a gérer. Enfin, I'isotope radioactif du cobalt, le ®°Co, dont la période de demi-vie est de
5,3 années, se retrouve dans les produits de corrosion et d’'usure sous forme de particules ;
sa désintégration émet de fortes doses de rayonnement gamma (y), rendant les opérations de

maintenance plus difficiles pour le personnel des centrales.

C’est pourquoi, depuis environ quarante ans, un alliage pour le remplacement de la Stellite 6
est activement recherché par de nombreuses équipes. Dans un premier temps, des alliages
commerciaux existants, a base de fer ou de nickel (gammes Colmonoy, Deloro...), renforcés
par des carbures ou des borures, ont été testés dans des conditions proches des conditions
opérationnelles de la Stellite 6 dans un réacteur nucléaire. Aucun n’est parvenu a égaler les
caractéristiques de l'alliage de référence. Ensuite, d’autres alliages ont été développés en vue
de ce remplacement, comme par exemple des aciers renforcés a l'azote, nommés
NOREM® ou Nitromaxx, dans les années 1980 [1], sans succés réel. Tout récemment, les
regards des chercheurs se sont tournés vers des alliages concentrés complexes (ACC) [2].
De tels alliages n’ont pas donné entiére satisfaction, n’atteignant pas les caractéristiques de

I'alliage a base de cobalt.

Dans les années 1990, un nouvel élan dans la recherche de nuances de matériaux métalliques
a été donné par la démarche de conception numérique de nouveaux alliages. Cela provient
de l'accroissement des moyens numeériques, de meilleures connaissances théoriques
permettant une modélisation plus efficace ou encore du développement d’outils
mathématiques et thermodynamiques ou du volume de données expérimentales croissant.
Parmi ces outils, on peut citer la méthode Calphad (Calculation of phase diagrams) [3] de

thermodynamique prédictive, les outils de fouille de données [4], [5] ou encore les algorithmes
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d’optimisation [6], [7]. Contrairement a la méthode d’essai-erreur qui consiste a élaborer
directement un alliage pour en évaluer les propriétés, I'utilisation de cette approche numérique
permet de concevoir des alliages a partir de modéles physiques ou empiriques, amenant a
fabriquer uniquement des nuances dont les caractéristiques calculées sont prometteuses

uniquement, ce qui limite les colts de développement (a la fois temporels et économiques).

Le présent projet de thése s’inscrit dans cette démarche de conception d’alliages pour le
remplacement de la Stellite 6 a partir d’outils de fouille de données, de thermodynamique
prédictive et d’optimisation multi-objectifs. Les résultats de I'étude sont présentés dans ce

manuscrit, composé de six chapitres.

Le premier chapitre présente le probléme du remplacement de la Stellite 6 et en résume I'état
de l'art. Dans un premier temps, des notions de tribologie ainsi que les différentes méthodes
d’élaboration de revétements épais vont étre abordées. Ensuite, les caractéristiques
microstructurales, mécaniques et tribologiques de la Stellite 6 vont étre explicitées, ainsi que
la nécessité de son remplacement. Dans un deuxiéme temps, un résumé non exhaustif des
caractéristiques des alliages étudiés et/ou développés en vue d’un tel remplacement sera

proposé. Enfin, ce chapitre se conclura par la définition des objectifs de la thése.

Dans le second chapitre, les méthodes numériques (fouille de données, thermodynamique
prédictive et optimisation multi-objectifs) et expérimentales (élaboration d’alliages et leurs
caractérisations microstructurales, mécaniques et tribologiques) qui seront utilisées dans ce

travail seront a leur tour décrites.

Une premiére étape de conception sera présentée dans le troisiéme chapitre. Il comprend la
réflexion sur les différents critéres d’optimisation et leur modélisation puis la mise en place des
modéles de fouille de données et thermodynamiques, permettant le calcul de ces critéres.
Gréace aux grandeurs calculées par les différents modeéles, I'optimisation des compositions

sera effectuée par un algorithme génétique multi-objectifs.

Cette étape de conception nous aménera a la sélection de deux alliages, dont I'évaluation
expérimentale sera décrite dans le quatriéeme chapitre. Sur la base de ce premier retour
d’expérience, deux démarches successives d’amélioration des modéles et critéres ont conduit
a deux nouvelles étapes d’optimisation. La seconde étape, finalisée par la caractérisation d’'un
nouvel alliage, sera décrite dans le cinquiéme chapitre. Ensuite dans la troisieme étape, une
nouvelle proposition d’amélioration des prédictions thermodynamiques s’est averée

nécessaire ; elle sera détaillée dans le sixiéme et dernier chapitre.

Enfin, une conclusion générale proposant des éléments de discussion et quelques

perspectives cléturera le manuscrit.
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Chapitre I. Etat de I'art

1. Contexte industriel : role de la Stellite 6 et raisons de la

remplacer

1.1. Le nucléaire dans le monde et en France : quelques chiffres

En 2019, I'énergie d’origine nucléaire constituait, avec 2800 TWh [8], environ 10% de la
production mondiale d’électricité (Figure I-1). Cette proportion est faible comparée a celle de
la France ou, la méme année, 70% de [Iélectricité produite provenait des centrales
nucléaires [9]. Le nombre de réacteurs nucléaires dans le monde était de 443 (en 2019),
répartis dans 32 pays, et la France se plagait en seconde position, avec 56 réacteurs, contre
93 aux Etats-Unis et 51 en Chine [10]. La France est en premiére position mondiale en termes
de pourcentage de production électrique provenant du nucléaire. Du fait de son taux de charge
élevé — soit le rapport de I'électricité produite durant une période et de I'électricité maximale
qui aurait pu étre produite sur cette méme période —, méme en comparaison aux autres
énergies a basses émissions de gaz a effet de serre [11], I'énergie nucléaire contribue
largement a leur réduction par rapport aux énergies fossiles. Le parc nucléaire frangais est

réparti sur 18 sites sur tout le territoire (Figure 1-2).

Déchets et géothermie
Déchets et géothermie 1.8%  Thermique
Hydraulique 0.8% Hydraulique 7.9%
16% 11.2%

Autres EnR
8.5%
Autres EnR
8%

Nucléaire
10.3% Thermique

64.9%

Nucléaire
70.6%

Production mondiale Production francaise

Figure I-1 - Répartition des sources de production mondiale et francaise en éléctricité en 2019, données
de I'lEA (International Energy Agency) [8] et du bilan énergétique de RTE (Réseau de transport
d’électricité) [11]. EnR signifie « Energies Renouvelables ».

Plusieurs types de réacteurs ont été développés et sont utilisés dans différents pays
(Etats-Unis, Russie, Chine, France...). lls différent selon le choix de technologie de physique
du ceceur (neutrons rapides ou thermiques), la nature du combustible (uranium naturel ou
enrichi, plutonium...) et du liquide modérateur (eau, hélium gazeux, sodium liquide, eau
lourde) [12]. Tous les réacteurs en service en France sont de type REP (réacteur a eau

pressurisée), dérivé d’'une technologie américaine de Westinghouse : il s’agit du principe de
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réacteur le plus utilisé dans le monde, avec environ 55 % [12]. Par exemple, aux Etats Unis
les réacteurs sont a eau pressurisée, alors que le Canada et la Corée possédent

majoritairement des réacteurs a eau bouillante [13].
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Figure I-2 - Emplacement géographique des réacteurs nucléaires en France en 2021,
Source : IRSN [10].

Un REP est un réacteur thermique analogue a une centrale thermique classique, dans laquelle
I'électricité est produite par des turbines, entrainées par la vapeur d’eau, chauffée par I'énergie
provenant de la fission des atomes d’uranium dans le circuit primaire (Figure 1-3) [14]. La
structure d’'un REP est composée de trois circuits séparés, c’est-a-dire sans échanges de
fluides entre les circuits, ce qui réduit notablement tout risque de contamination accidentelle.
Plus précisément, I'eau sous pression (155 bars) contenue dans le circuit primaire fermé est
chauffée par les réactions de fission des noyaux d’uranium (combustible) se produisant dans
la cuve du réacteur. Cette chaleur est transférée vers le circuit secondaire, lui aussi fermé, par
le biais d’'un générateur de vapeur (GV) composé d’'un nombre important (3500 a 5600) de
tubes. La chaleur de I'eau du circuit primaire transforme I'eau du circuit secondaire en vapeur,
nécessaire a I'entrainement de turbines. Ces derniéres sont reliées a des alternateurs,
transformant I'énergie mécanique en énergie électrique. La vapeur est ensuite refroidie a l'aide
d’'un condenseur, un échangeur de chaleur entre le circuit secondaire et le circuit tertiaire de
refroidissement. Ce dernier circuit est soit fermé et relié a un aéroréfrigérant, soit ouvert et

relié a un cours d’eau ou a la mer.
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Z
\
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Figure I-3 - Schéma d'un réacteur a eau préssurisée (REP) en circuit fermé. Source : EDF [9].

La société Framatome est présente a plusieurs étapes de la vie d’'un réacteur nucléaire, de sa
conception a la maintenance en passant par la fourniture d’équipements et de combustible.
En France, I'exploitation des réacteurs est effectuée par EDF (Electricité de France) et la
sUreté des installations est assurée par I'Autorité de Sdreté Nucléaire (ASN) par le biais de
contrbles réguliers et de la réglementation. Dans un but de transparence et d’'amélioration de
la sOreté des installations nucléaires civiles francaises, 'ASN s’appuie sur les recherches
menées par tous les acteurs du nucléaire civil : I'Institut de Radioprotection et de Sareté
Nucléaire (IRSN), le Commissariat a 'Energie Atomique et aux Energies Alternatives (CEA),

Framatome, EDF, laboratoires de recherche publiques...

Les matériaux utilisés dans le nucléaire se situent tout naturellement au coeur de toute
problématique de fonctionnement, de développement et de slreté de la filiere. Bien que leur
maitrise soit tout a fait satisfaisante grace a des années d’expérience et a des efforts
significatifs, le secteur du nucléaire est toujours a la recherche de solutions en matériaux
améliorées. |l s’agira d’augmenter la durée de vie des éléments, d’améliorer leurs
caractéristiques, ou d’améliorer la sGreté du systéme. Une des problématiques classiques est
lice a la qualité des matériaux de revétements anti-usure du circuit primaire. Le matériau
couramment utilisé pour ces applications, la Stellite 6 (un alliage métallique a base de cobalt,
riche en chrome et carbone), présente des propriétés satisfaisantes, mais est doté d’'un défaut
majeur d’étre riche en cobalt. En effet, cet élément en conditions d’irradiation s’active en un
isotope radioactif ®°Co. Sa période de demi-vie longue (5,3 années) complique I'organisation
des opérations de maintenance et peut devenir une source importante de la dose de

rayonnement émise par les installations.

Ce travail de thése s'’inscrit dans la démarche de recherche d’'un remplagant pour la Stellite 6.
Ainsi, les paragraphes suivants apporteront ou rappelleront quelques notions nécessaires pour

suivre I'étude dans son ensemble. Nous y présenterons tout d’abord les principaux
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mécanismes d'usure auxquels le matériau sera confronté en conditions de service. Ensuite,
les procédés de dépbt desdits revétements et les matériaux existants seront détaillés. Enfin,
les principales caractéristiques attendues et les pistes envisagées jusqu’a présent pour le

remplacement de la Stellite 6 seront décrites et analysées.
1.2. Quelques notions de tribologie

1.2.1. Généralités
1.2.1.a. Définition et systeme tribologique
La tribologie, des termes grecs « 1piBog » signifiant « frottement » et « Adyo¢ » pour
« science », s’intéresse a I'étude du comportement mécanique des surfaces (corps) en
contact, lors de leur mouvement relatif. Notamment, les effets des différents parameétres liés
aux conditions de mouvement (force mécanique, vitesse, température, milieu dans lequel le
mouvement survient) sur lendommagement des surfaces, sont analysés. On s’intéresse ici au
frottement entre les deux corps et aux phénoménes d’'usure. La limitation des conséquences

du frottement par la lubrification constitue aussi un domaine d’étude de la tribologie [15].

Un systéme tribologique est composé de deux surfaces (« A » et « B » sur la Figure I-4),
communément appelées premiers corps, mises en contact par une force normale Fn.
Lorsqu’un des deux premiers corps est en mouvement par rapport a l'autre, une force de
frottement apparait et s’oppose a ce mouvement. Il s’agit de la force tangentielle, notée F:. La
loi de Amontons-Coulomb (équation (I-1)) relie ces deux forces par lintermédiaire du

coefficient y, appelé coefficient de frottement.

F
=g (1)

ou F; et F, sont respectivement la force tangentielle et la force normale.

Figure I-4 - Schéma d'un systéme tribologique. Les deux premiers corps en contact sont notés « A » et
« B». «l» représente le troisieme corps. F, est la force normale appliquée, et Fi la force
tangentielle qui s’oppose au mouvement.
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Un coefficient de frottement faible correspond a une situation ou le mouvement relatif des deux
premiers corps se fait facilement. Notons aussi que I'analyse du coefficient de frottement est

extrémement compliquée, puisque sa valeur dépendra des conditions expérimentales.

Un systéme tribologique en conditions d’usure contient souvent un troisiéme corps (représenté
par la lettre « I » sur la Figure 1-4). Il comprend tous les corps (particules de débris, film
adhérent a une surface, liquide...) qui sont présents entre les deux premiers corps. Les actions
produites par les troisiemes corps dépendent de la nature de ceux-ci : ils peuvent empécher
ou limiter les endommagements, mais aussi les aggraver. Par exemple, les rbéles d’un lubrifiant
sont de diminuer le coefficient de frottement et de limiter 'usure des surfaces. Sa forme et sa
nature différent en fonction de l'application, des matériaux mis en contact et des conditions
dans lesquelles le contact se produit (environnement). Enfin, la provenance d’un lubrifiant peut
étre « artificielle » (s’il s’agit d’'un ajout par un opérateur) ou « naturelle » (si elle découle
d’interactions physico-chimiques au sein du systéme ftribologique provoquant des

transformations de phases, de la corrosion...).

1.2.1.b. Endommagement des surfaces
Les interactions entre les surfaces en contact sont multiples et leur endommagement peut étre

de plusieurs types, regroupés dans les catégories suivantes [15] :

- L’adhésion d’'un des premiers corps sur l'autre, menant a la rupture du matériau et a
'arrachement d’une grande quantité de matiére (Figure I-5a). Ce phénomeéne est aussi
appelé grippage.

- L’abrasion, un phénoméne d’origine mécanique (déformation plastique), durant lequel
des débris sont arrachés de la surface d’'un ou des deux premiers corps (Figure I-5b).

- La fissuration de la surface par phénoméne de fatigue (Figure 1-5¢).

- La corrosion, c’est-a-dire la formation d’'une couche par un phénoméne physico-
chimique (transformation de phase, oxydation...) et érosion de cette couche par
frottement des deux premiers corps (Figure 1-5d). Ce type d’usure implique donc la
présence d’un troisi€me corps.

- Un échauffement local, pouvant aggraver les types d’usure précédemment cités et/ou

modifier les propriétés du matériau.

Notons que ces phénoménes peuvent se produire de maniére indépendante ou bien

interagir entre eux.
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Figure I-5 - Schémas des différents types d’usure, d’apres Kato et al. [16].

Ces phénomeénes dégradent la surface plus ou moins rapidement. Afin de caractériser 'usure

d’un systéme, il est donc nécessaire de connaitre le mécanisme de sa dégradation ainsi que

la cinétique du phénoméne. Dans cette optique, Lim et Ashby [17] ont proposé une

représentation graphique sous forme de carte d’'usure qui permet de relier les gammes de

contraintes et vitesses avec les catégories d’endommagement citées précédemment.

L’exemple d’une telle carte, pour un contact acier/acier dans une configuration de type pion-

disque est présenté sur la Figure |-6. Cependant, une carte d’usure ne peut étre utilisée que

pour un couple de matériaux et une configuration d’essai précis, et son élaboration requiert

des dizaines d’essais a des forces de contact et vitesses différentes.
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Figure I-6 - Carte d'usure de Lim et Ashby [17], pour un contact acier/acier et une configuartion de type

pion-disque.

1.2.2. Principaux mécanismes d’usure

L’analyse bibliographique des phénoménes d’usure se produisant dans les cas qui se situent

au ceoeur des présents travaux montre la présence presque exclusive de deux mécanismes :

10
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l'usure abrasive et I'usure oxydative. Ces mécanismes seront donc décrits de maniére plus

détaillée dans ce qui suit.

1.2.2.a. Usure abrasive
L’'usure abrasive se traduit par un enlévement de matiére d’au moins un des deux premiers
corps. L’aspect de la surface aprés usure abrasive dépend principalement de la ductilité du
matériau (Figure |-7). Si le matériau est ductile, sa surface se déforme plastiquement, créant
un sillon surmonté d’'un bourrelet de chaque cb6té: ce phénoméne est appelé labourage
(Figure I-7a). Si, au contraire, le matériau est fragile, des fissures de fatigue se forment en
surface et des particules de débris se détachent (Figure I-7¢). Avec une ductilité intermédiaire,
des copeaux de matiére usée sont retirés et deviennent des débris (Figure I-7b); ce

mécanisme est aussi appelé coupe.
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Figure I-7 - Différents modes d'usure abrasive, d'apres Zum [18].

De plus, les particules de troisieme corps créées par abrasion peuvent rester piégées entre
les surfaces en contact et a leur tour participer au phénoméne d’abrasion ; ce phénoméne est

appelé abrasion a trois corps (Figure 1-8) [19].

Abrasion a 2 corps Abrasion 3 3 corps

— —

Figure I-8 - Schémas de I'abrasion a deux et trois corps, adapté de Atamert [20].

1.2.2.b. Usure oxydative
L’usure oxydative est une des formes de l'usure corrosive. Elle se caractérise par la formation
sur la surface de contact, d’'une couche riche en oxygéne, aussi appelée « tribofilm » (ou glaze
layer). Stott et al. [19], [21], [22] ont étudié la formation d’'une telle couche sur plusieurs alliages

a base de fer, nickel ou cobalt et ont proposé trois mécanismes :

- Les surfaces en contact sont initialement passivées grace a la présence d'oxygéne

dans I'environnement, évitant un contact métal/métal par exemple. Le mouvement

11
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entraine l'usure de cette couche de passivation et un nouveau contact métal/métal est
établi. Les débris métalliques issus de l'usure abrasive, et piégés entre les deux
premiers corps, s’oxydent et participent au processus tribologique. Leur role peut étre
bénéfique ou néfaste.

- Si les conditions environnementales le permettent, c’est-a-dire si I'oxydation des
surfaces est plus rapide que la dégradation du film, ce dernier peut adhérer a une des
surfaces et la protéger en empéchant un contact métal/métal.

- Enfin, les débris métalliques formés en début d’essai peuvent se fragmenter et s’oxyder
plus facilement, du fait de leur surface spécifique élevée. Comme l'illustre la Figure 1-9,
ces particules oxydées peuvent se compacter et former un film d’oxyde continu,

protégeant ainsi les surfaces d’une usure abrasive.

&%
a>

® oxide particles o metallic particles

Figure I-9 - Schéma expliquant la formation d’une couche d’oxyde sur une surface métallique pendant
un essai d’usure. a) création de débris métalliques par usure abrasive, b) fractionnement en
particules plus fines et oxydation progressive, ¢) compaction progressive des particules oxydées,
d) création du film d’oxyde (glaze layer), d’apres Stott [22].

Cependant, la formation de ces films d’oxydes, a température ambiante ou élevée, n'est pas

systématique et dépend de nombreux facteurs, dont la composition chimique des débris. Ces

effets ont été décrits, par exemple, par Kato et al. [23], qui ont montré que l'usure d’aciers
pouvait étre modifiée par un ajout de poudres d’'oxydes entre les premiers corps : I'ajout
d’oxydes de fer (Fe2O3) ou de cuivre (CuO) se montre efficace pour réduire le volume usé,
tandis que les poudres d’oxyde d’aluminium (Al-O3) ou de titane (TiO2) n’apportent pas I'effet

escompté.

12
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1.3. Méthodes de dépbt de revétements métalliques durs

Dans un réacteur nucléaire, des éléments divers peuvent étre sujets a des conditions de travail
impliquant le frottement et donc l'usure. A titre d’'exemple, citons des éléments de vannes du
circuit primaire (Figure 1-10b) ou des « cliquets » servant a ajuster la position des grappes de
barres de contrdle du réacteur (Figure I-10a). Ces piéces doivent présenter une ductilité élevée
et sont généralement réalisées en acier inoxydable austénitique de type 304 ou 316
(Tableau I-1) [24]. Afin de leur assurer une bonne résistance a l'usure, elles sont revétues d’'un
matériau approprié. Les matériaux de revétement sont typiquement des alliages métalliques,
qui sont utilisés dans un état structural proche de I'état soudé ou coulé, puisque déposés par
des procédés de fusion apparentés au soudage. Bien que plusieurs matériaux existent, leur
structure correspond a une description commune. Ainsi, la phase majoritaire de l'alliage
apporte une ductilité importante : il s’agit souvent d’'une phase austénitique, présente sous
forme de dendrites, et se formant en premier lors de la solidification de I'alliage. Cependant, il
pourrait étre intéressant d’augmenter la résistance mécanique de cette phase sans détériorer
sa ductilité. C’est pour cette raison que plusieurs alliages jugés satisfaisants pour les
applications discutées présentent I'effet TRIP (TRansformation Induced Plasticity), consistant
en une transformation martensitique assistée par la déformation. La dureté et |a résistance a
l'usure ne peuvent cependant étre obtenues sans une présence de volumes importants de
phases dures (carbures ou borures, ou — plus rarement — des phases intermétalliques ou des
siliciures), souvent présentes sous forme de mélanges eutectiques avec la phase primaire

austénitique.

a) b) | I

I__In
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| =/ |
\n_/

Figure I-10 - a) Schéma d’un mécanisme de commande de grappes, d’apres Zhang et al. [25], b)
schéma d’un robinet-vanne, d’apres [26]. Les surfaces en rouge sont revétues de Stellite 6 et
soumises a des frottements.
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Tableau I-1 - Composition chimique (en % mass.) des aciers inoxydables 304 et 316 [27].

Nuances Fe Cr Ni Si Mn Mo C
304 69,4 16,8 10,1 0,4 1,2 2,1 0,025
316 72,2 18,2 8,05 0,4 1,1 - 0,05

Les revétements anti-usure sont généralement déposés par des procedés de soudage ou
apparentés au soudage. Parmi les procédés, la méthode TIG (Tungsten Inert Gas), aussi
appelée GTAW (Gas Tunsgten Arc Welding), reste la plus fréquente. Ce procédé permet de
réaliser des revétements épais pouvant aller de la centaine de micrométres a quelques
millimétres. Le schéma présenté sur la Figure 1-11 indique le fonctionnement d’'une torche
TIG : une différence de potentiel est appliquée entre la piéce et une électrode non fusible en
tungsténe, sous un flux d’argon pour éviter I'oxydation des métaux. Un arc électrique est alors
créé entre I'électrode et la piéce, entrainant la fusion partielle de cette derniére et du métal
d’apport qui constituera le revétement. La fusion partielle du métal de base (ou substrat)
permet d’améliorer 'adhérence du dépdt sur le substrat. Cependant, elle entraine aussi une
dilution du métal d’apport — usuellement comprise entre 5 et 15 % vol. — et par conséquent un
changement dans sa composition. La modification des paramétres (vitesse de déplacement
de la torche, puissance...) permet d'influer sur ce taux de dilution. Dans le cas ou ce
phénoméne est trés important, cela peut modifier significativement les propriétés du
dépdt [28]. Afin de réduire ses effets, plusieurs couches successives sont déposées. En

surface du dépét, la composition est alors proche de celle du métal d’apport.

Electrode de tungsténe

Métal d'apport

Dépot

Arc électrique Métal de base

Figure I-11 - Schéma du procédé de soudage TIG, d’apres [29].

Par rapport au soudage TIG, d’autres procédés de soudage différent par la maniére d’apporter
ou de fondre le métal du revétement, ou par la source de chaleur. On trouve par exemple le
soudage a I'électrode enrobée, ou MMAW (Manual Metal Arc Welding), ou I'arc électrique est

généré entre la piece a revétir et une électrode fusible constituée du métal d’apport ; la fusion
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de « I'enrobage » de I'électrode permet de créer un laitier qui protége le métal fondu de
I'oxydation et apporte éventuellement des éléments d’alliage supplémentaires. Si, pour le TIG,
la source de chaleur est un arc électrique qui se crée entre I'électrode de tungsténe et le
substrat, pour le PTAW (Plasma Transferred Arc Welding) il s’agit d’'un plasma. Enfin, la fusion
peut aussi étre provoquée par un laser comme cela est couramment utilisé pour la technique

de fabrication additive LMD (Laser Metal Deposition), par alimentation de poudre ou de fil.

Le procédé HVOF (High Velocity Oxy Fuel) ou projection thermique peut aussi étre utilisé pour
élaborer des revétements épais. Le matériau a déposer est utilisé sous forme de poudre :
fondue ou semi-fondue, celle-ci est dans ce cas projetée a une vitesse hypersonique sur un

substrat grace a un flux de gaz.

Enfin, la compression isostatique a chaud (CIC ; Hot Isostatic Pressing, HIP) a également été
étudiée pour I'élaboration de revétements épais. Ce procédé ne requiert pas la fusion du métal
d’apport, qui se trouve obligatoirement sous forme de poudre. Au moyen d’une haute pression
(plusieurs milliers de bars) et d’'une température élevée (toutefois inférieure a la température
de fusion), les poudres sont compactées et densifiées sur un substrat, ce qui permet de
maitriser la structure de l'alliage et d’éviter le phénoméne de dilution. De plus, ce procédé
permet de déposer une couche homogéne en épaisseur. Cependant, les réparations par
rechargement de la couche ne sont pas possibles et, méme si la géométrie des piéces

revétues peut étre complexe, leur taille reste limitée.
1.4. Alliages de référence : la famille des Stellites®

1.4.1. Origines et composition des Stellites
Les alliages de type Stellite® ont été développés par Elwood Haynes au début du 20°™e siécle
en tant que matériaux résistants a I'usure. Différentes nuances, dont la composition est donnée
dans le Tableau I-4, étaient destinées a cette époque a des outils de coupe ou du matériel
pour le domaine dentaire. Quelques années plus tard, durant la premiére guerre mondiale, les
applications de ces alliages ont été élargies pour la fabrication d’outils chirurgicaux ainsi que

pour I'industrie aéronautique.

Le grade 6 est aujourd’hui utilisé dans l'industrie nucléaire pour ses qualités en termes de
résistance a la corrosion et a l'usure, dans une gamme de températures allant de 'ambiante
a 350°C. Dans le cadre de ce travail de thése, la Stellite 6 constituera un des alliages de

référence, en particulier pour ce qui concerne la résistance a l'usure.
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Tableau I-2 - Composition chimique (en % mass.) de plusieurs grades de Stellite® [30].

Nuances Co Cr w C Si Mn Mo Ni Fe
Stellite 6 58 28 4,5 1,2 1,1 1 - <3 <3
Stellite 12 53 29,5 8,5 1,6 1,5 - - <3 <25
Stellite 21 59 27 - 0,25 1,5 1 55 2,5 <3

1.4.2. Microstructure et dureté

La microstructure de la Stellite 6 a I'état soudé ou coulé, c’est-a-dire obtenue a partir d’un état
liquide avec une vitesse de refroidissement assez élevée, est dendritique comme le montre la
Figure 1-12 [20], [31], [32]. Les dendrites (Figure I-12a) sont composées d’une solution solide
Co-Cr de structure cubique a faces centrées (CFC). Les espaces interdendritiques sont
remplis par un mélange eutectique d’'un carbure et de la méme solution solide Co-Cr (Figure
I-12b). Différents auteurs s’accordent sur la présence systématique d’'un carbure de type M;Cs,
ou « M » désigne un élément métallique (majoritairement Cr). En fonction du procédé de dépot
ainsi que de ses parametres, d’autres mélanges eutectiques peuvent étre présents, contenant
des carbures de type MgC [31], M23Ce [24] ou encore M3C; [33].

La Stellite 21, dont la microstructure est présentée sur la Figure I-12c et sur la Figure I-12d,
ne contient pas de tungsténe et peu de carbone et est enrichie en molybdéne. L’espace

interdendritique est composé d’une phase intermétallique de type CosMo [32].

Figure I-12 - Microstruture de la Stellite 6, a) a faible grossissement et b) a fort grossissement, et de la
Stellite 21, c) a faible grossissement et d) a fort grossissement ; couches élaborées par fusion laser.
Image en microscopie électronique a balayage (MEB) en contraste d’électrons rétrodiffusés [32].

La dureté des revétements de Stellite 6 (Tableau I-3) dépend du procédé utilisé (type et
parameétres) et notamment de la vitesse de refroidissement. Cet effet peut étre attribué a la

finesse de la microstructure.
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Tableau I-3 - Dureté Vickers (exprimée en points de dureté HV ; 1 HV = 1 kg-force.mm2= 9,8 MPa) de
la Stellite 6 en fonction du procédé utilisé pour élaborer le revétement.

CIC [34] Laser [31], [35] PTAW [36], [37] MMAW [35] TIG [35]

Durete ‘ 400 450 /630 425/ 450 450 570

Une étude de Atamert et al. [35] propose la comparaison de trois procédés de dépét de
couches en Stellite 6 par soudage : MMAW, TIG et laser. Le taux de dilution ainsi que la vitesse
de refroidissement dépendent évidemment du procédé utilisé. Il apparait que la dureté la plus
faible (450 HV) est attribuée au dépbt par MMAW dont la vitesse de refroidissement est la plus
faible et les dendrites les plus espacées. Cependant, une étude au microscope électronique
en transmission (MET) montre la précipitation de carbures M23Cs dans les dendrites ; ces
carbures ne sont pas présents dans les deux autres revétements pour lesquels les carbures
sont interdendritiques et de type M;Cs. La formation de ces carbures M23C¢ explique la dureté
plus faible obtenue par le procédé MMAW car ils empéchent la formation de martensite,
présente dans les revétements TIG et laser. La vitesse de refroidissement n’influe donc pas
uniquement sur la finesse de la microstructure mais aussi sur le type, la quantité et la

morphologie des phases qui s’y trouvent.

1.4.3. Comportement en usure

La force principale de la Stellite 6 au vu des applications visées dans cette étude est sa
résistance a l'usure tant a température ambiante qu’a des températures de service dans le
circuit primaire d’'un REP (250-350°C). A température ambiante, lors d’essais d’usure avec un
contact Stellite 6/Stellite 6, aucun phénoméne de grippage n’est observé [38]. Kashani
et al. [39], sur la base d'essais d’'usure (type pion-disque) de la Stellite 6 contre un acier
martensitique (AISI T2, dureté 840 HV), ont reporté la présence de stries profondes et de
quelques Tlots d’'oxyde dans la trace d’usure, ce qui permet d’identifier un comportement
plastique de l'alliage et son usure par un mécanisme oxydatif. A plus haute température, a
partir de 250°C, ces ilots d’'oxyde s’étendent et se transforment en une couche compacte [39],
[40].

La Figure 1-13 montre I'évolution du coefficient de frottement avec la température lors d’'un
essai avec des conditions de pression et de température rencontrées dans le circuit primaire
(350°C, 16 MPa) pour un revétement élaboré par PTAW sur un substrat en acier 304L [37]. A
50°C, le coefficient de frottement est proche de 0,5 alors qu’a 350°C, sa valeur baisse a 0,25.
Cette diminution avec la température est attribuée a la formation d’'une couche d’oxyde
compacte qui évite le contact métal/métal, réduisant ainsi I'usure et lubrifiant les surfaces en
contact. Cette baisse de coefficient de frottement avec la température croissante a aussi été

observée par Renz et al. [41] dans le cas d’un contact plan-plan, en mouvement rectiligne
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alternatif, de Stellite élaborée par PTAW sur un acier de type Cr-Mo, pour une pression de
100 N et pour des températures de 40 et 400°C.
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Figure 1-13 - Coefficient de frottement de la Stellite 6 en fonction du nombre de cycles effectués a
différentes températures [37]. Revétement élaboré par PTAW sur un acier 304L. Contact de type
plan-plan. Essais réalisés a 50 et 350°C, sous une pression de 16 MPa.

Notons aussi que la Stellite semble présenter, en conditions de service, I'effet TRIP qui permet
d’améliorer sa résistance mécanique. En effet, la structure d’équilibre des alliages Co-Cr
dépend de la température. A haute température, la structure cubique & faces centrées (CFC ;
Face Centered Cubic, FCC) est stable. Lorsque la température est inférieure a environ
850°C [42] — valeur dépendante de la composition, la phase stable présente une structure
hexagonale compacte (HC ; Hexagonal Close-Packed, HCP). Or, si la structure CFC peut étre
maintenue jusqu’a température ambiante via I'effet de certains éléments d’alliage et grace au
procédé de fabrication, notamment avec une vitesse de refroidissement rapide, le matériau
coulé ou soudé se trouvera en état métastable. La transformation CFC —» HC, qui correspond
au retour a I'équilibre, est parfois possible sous contrainte par un effet TRIP. La présence de
la structure hexagonale dans la Stellite 6 aprés un essai d’'usure a été confirmée par Ratia et
al. [43] grace aux analyses par EBSD (Electron Back-Scattered Diffraction) réalisées a
proximité de la surface ayant été mécaniquement sollicitée. Avant I'essai (Figure I-14a), la
structure est majoritairement CFC avec la présence de carbures de type M;Cs. Aprés un essai
d’usure de 24 h a température ambiante (Figure I-14b), on constate la présence de la phase
HC. Cela a été confirmé par diffraction des rayons X (Figure I-14c) avec le renforcement

progressif du pic de la structure hexagonale (1 0 1 1) en fonction du temps de I'essai.
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Figure I-14 - Cartographie EBSD en vue de coupe de la Stellite 6, a) avant un essai d'usure, b) apres
un essai d'usure de 24 h a 20°C. c) diffractogrames des rayons X de la Stellite 6 en fonction de
I'essai effectué [43]. Sur les cartographies EBSD, la phase représentée en bleu est cubique a faces
centrées, la phase en rouge est hexagonale compacte et la phase en jaune est le carbure M7Cs.

Notons que dans les conditions de I'essai, la phase hexagonale est présente dans une couche
superficielle d’'une épaisseur de 'ordre de 10 a 15 pym. Ainsi, selon plusieurs auteurs (Kim et
Kim [44], Ratia et al. [43]), cette transformation de phase en extréme surface contribue au bon

comportement des Stellites en usure et est corrélée au durcissement de la surface.

1.4.4. Résistance a la corrosion
Ding et al. [31] attribuent la bonne résistance a la corrosion de la Stellite 6 a la teneur élevée
en chrome dans la matrice. En effet, cela permet a l'alliage de former, a haute température,
plusieurs types d’oxydes tels que CoCr204 ou NiCr.O4 en majorité, mais aussi CoO, Fe203 et
Cr,03 [45]. La fine couche d’oxyde formée par passivation des surfaces revétues de Stellite 6
peut étre dégradée par frottement et reformée ensuite. Ainsi des particules de cobalt peuvent
étre régulierement détachées et entrainées. Cependant, cette couche est trés fine mais

suffisante pour limiter la dégradation du matériau par corrosion.
1.5. Le cobalt

Le cobalt présente plusieurs inconvénients et plusieurs raisons existent pour chercher a limiter

ou a éliminer sa présence dans les alliages.

Tout d’abord, I'isotope radioactif du cobalt, le ©°Co, présente une période de demi-vie, de 5,3
années. En comparaison, la période de demi-vie de I'isotope radioactif du fer (**Fe) est de 45

jours.

La Stellite est trés riche en cobalt, méme si cet élément peut provenir d’autres composants du
circuit primaire, tels que I'alliage 690 (Tableau I-4). Les piéces couvertes par la Stellite 6 sont
sujettes a une usure qui résulte en la libération des débris riches en cobalt. Ces particules

peuvent ensuite étre entrainées par I'eau du circuit jusque dans la cuve du réacteur ou la
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réaction libérant des neutrons engendre I'activation du *°Co en %°Co. La présence de cet
isotope radioactif a longue période de demi-vie fait du cobalt un élément potentiellement nocif
dans le circuit primaire du réacteur nucléaire, car elle pose des problémes d’exposition des

personnels aux rayonnements lors des opérations de maintenance.

Tableau I-4 - Composition chimique (en % mass.) des alliages du circuit primaire contenant du cobalt
ou du nickel, I'alliage 690 [46] et la Stellite 6 [38].

Nuances Co Ni Cr Fe w C Si Mn Cu
Alliage 690 <0.1 62 29 9 - <0,04 <05 <0,5 <0,5
Stellite 6 58 <3 28 <3 4.5 1,2 1,1 1 -

Ensuite, le cobalt est un élément stratégique. Son prix est volatile et généralement trés élevé
en comparaison a d’autres éléments majoritaires d’'alliages courants (fer et nickel), comme le

montre le Tableau I-5.

Tableau I-5 - Prix des éléments majoritaires des alliages (en $/tonne). Données de London Metal
Exchange (aodt 2022) [47]

Elément chimique Prix [$/tonne]
Fer 770
Nickel 21500
Cobalt 52 900

Dans le contexte de transition énergétique actuel, la demande en batteries augmente, pour
les véhicules électriques notamment. La consommation de cobalt pour la production de
batteries lithium-ion, dont un des constituants fréquents est le composé LiCoO;, représente
environ 80 % des extractions et traitements de minerai. On peut donc s’attendre a une

tendance constante de hausse du prix de cet élément.

Enfin, les aspects géopolitiques incitent aussi a limiter 'usage de cobalt. La répartition du
minerai de cobalt sur la planéte est tres hétérogéne (Figure I-15). On estime que plus de 80 %
des réserves mondiales se trouvent dans les fonds sous-marins ([48], au fond des Océans
Pacifique et Indien principalement); cependant, ces ressources restent hors de portée
technologiquement et économiquement a 'heure actuelle. Le principal pays extracteur de ce
minerai est la République Démocratique du Congo : plus de la moitié des ressources terrestres
en cobalt se trouvent dans la « Copper Belt ». Le pays fournit aujourd’hui environ 70 % de la
production mondiale. La part des autres pays producteurs est nettement plus faible : 17 %

pour I'Australie, 7 % pour Cuba et 4 % pour la Russie.
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Figure I-15 - Disponibilité de la ressource en cobalt dans le sous-sol mondial et production en 2019,
[49] et [48].

Notons aussi que le minerai de cobalt est un sous-produit de I'extraction du cuivre et du nickel,

ce qui explique son prix élevé car la transformation de ce produit pour arriver a un métal pur

est difficile. Enfin, la Chine contrble a elle seule la moitié du raffinage du minerai de cobalt, ce

qui accroit les tensions sur la disponibilité du cobalt métallique. Ainsi, quelques pays seulement

contrélent la production et la distribution de cette ressource.

1.6. Conclusion : pourquoi remplacer la Stellite 6 dans [Il'industrie

nucléaire ?

L’excellente résistance a 'usure de la Stellite 6 provient de plusieurs phénoménes. Dans un
premier temps, elle peut étre attribuée a sa microstructure obtenue par des procédés de
soudage, composée d'une phase dendritique ductile (de structure CFC) et de mélanges
eutectiques apportant une dureté élevée. Ensuite, en condition d’'usure, une couche d’oxyde
compacte se forme en surface, ce qui a pour effet d’éviter le contact métal/métal, de ralentir
l'usure et de diminuer le coefficient de frottement. La couche d’oxyde contribue aussi a la
résistance au grippage de lalliage quelle que soit la température (ambiante ou de
fonctionnement normal d’'un REP). Enfin, la capacité de la matrice CFC du cobalt a se
transformer sous contrainte par effet TRIP en une structure hexagonale compacte, fine et
durcissante, contribue aux excellentes performances de la Stellite 6 en usure. Cet alliage est
enfin reconnu pour sa résistance a la corrosion grace a la teneur élevée en chrome dans la
matrice CFC Co-Cr.
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Cependant, l'inconvénient de ces revétements anti-usure est la présence de cobalt. Cet
élément est en effet stratégique, son colt est volatile et élevé et son approvisionnement
soumis aux risques géopolitiques. Enfin, plus spécifiguement du point de vue de l'industrie
nucléaire, le cobalt présente un isotope stable ®°Co d'une période de demi-vie longue. Sa

présence dans un milieu pouvant subir une irradiation est donc source d’un risque.

Pour toutes ces raisons, depuis plusieurs dizaines d’années, des études pour le remplacement
de la Stellite 6 par des alliages sans cobalt ont été menées. Le « cahier des charges » pour la
recherche de nouveaux matériaux n'impose généralement pas d’amélioration des propriétés
ou du comportement. Des propriétés similaires a celles de Stellite 6, si elles pouvaient étre

obtenues en absence de cobalt, seraient tout a fait satisfaisantes.

2. Alliages développés et étudiés pour le remplacement de la
Stellite 6

Plusieurs alliages existants, développés initialement pour des applications autres que la
tribologie, ont été testés en usure dans différentes conditions. Un résumé non exhaustif de ces
recherches, portant notamment sur des alliages a base de nickel ou de fer, est présenté dans

les paragraphes suivants.
2.1. Alliages a base de nickel

2.1.1.a. Alliages de la gamme Colmonoy (6, 5 et 88)
Les alliages de la gamme Colmonoy, dont la composition des grades les plus courants est
donnée dans le Tableau -6, sont des alliages a base de nickel, sans cobalt et formant des

carbures, des borures et/ou des siliciures.

Tableau I-6 - Composition chimique (en % mass.) de plusieurs grades de Colmonoy [30], [60]

Nuances Ni Cr w Cc Si B Fe
Colmonoy 5 76,6 13 - 0,45 3 2 5
Colmonoy 6 74,3 14 - 0,7 4 3 4
Colmonoy 88 56,2 16 16 0,8 4 3 4

La Figure |-16a présente la microstructure de la nuance Colmonoy 6 déposée par un procédé
de fusion laser. Ming et al. [50] et Zhang et al. [51] ont décrit une telle microstructure comme
dendritique. Les dendrites sont formées par une phase CFC riche en nickel (nommée y-Ni) et
'espace interdendritique contient des mélanges eutectiques de y-Ni et d’'une autre phase
pouvant étre un borure (CrB, Cr.B et/ou (Ni,Cr)sB) ou un siliciure de type NisSi. La structure

est donc semblable a celle de la Stellite 6 obtenue par un procédé similaire.
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De maniére analogue, les dendrites du Colmonoy 5, déposé par PTAW, sont composées d’'une
phase y riche en nickel. Les précipités (carbures, borures et siliciures) composant les
mélanges eutectiques sont de type Cr;Cs, Cr2B et NisSi. Leur quantité totale est comprise entre
10 et 15 % mass. [52].

Enfin, Ming et al. [50] ont aussi étudié le Colmonoy 88, qui se caractérise par une teneur élevée
en tungsténe (16 % mass.). Des carbures de tungsténe (WC) primaires sont alors présents en

grande quantité et sous forme de blocs de taille atteignant 5 um (Figure 1-16b).

{Eutccuc)

Sem sepe29

Figure 1-16 - Microstructure a) du Colmonoy 6 et b) du Colmonoy 88, déposés par un procédé de fusion
laser. Images au MEB, contraste en électrons secondaires [50].

La dureté de ces trois alliages (Tableau I-7) est élevée en raison de la présence d’éléments
comme le carbone et le bore, et de métaux comme le chrome ou le tungsténe, responsables
de la formation de phases dures (carbures et borures) dans des mélanges eutectiques ou sous
forme de blocs primaires. Cependant, deux des grades présentés ont une dureté tres élevée

(supérieure a 650 HV) risquant de causer leur fragilité.

Tableau I-7 - Dureté (en HV) des différents grades de Colmonoy [50], [52]

Nuance Dureté [HV]
Colmonoy 5 400 - 450
Colmonoy 6 650 — 700
Colmonoy 88 850

Kesavan et al. [52] ont montré la diminution du coefficient de frottement avec la température
pour un des grades de la gamme Colmonoy (Figure 1-17), comme c’est le cas pour la Stellite
6. Néanmoins, a 300°C (573 K), le coefficient de frottement des alliages de la gamme
Colmonoy reste élevé et supérieur a celui de la Stellite 6. De plus, quelle que soit la
température, le coefficient de frottement de cet alliage n’est pas stable, ce qui traduit la
présence d’événements tribologiques, comme I'éjection de débris. Enfin, a température

ambiante, le coefficient de frottement diminue avec le nombre de cycles, ce qui n’est pas le
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cas a 300°C; finalement, les deux coefficients de frottement aux deux températures sont

proches (~ 0,4) aprés 1600 m de frottement.

Cockeram et al. [38] ont montré une résistance au grippage de ces alliages faible et
insuffisante a température ambiante. Les auteurs attribuent ce phénoméne a I'adhésion des
dendrites y-Ni entre elles. De plus, Ocken et al. [53] ont montré que 'augmentation de la teneur
en nickel dans ces alliages augmente le risque de grippage. Enfin, aucune formation de

martensite par effet TRIP n’a été constatée en conditions d’usure.
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Figure I-17 - Coefficient de frottement du Colmonoy 5 a différentes températures [52].

2.1.1.b. Deloro 40 et 50
La série Deloro a été développée par I'entreprise Deloro Stellite (Kennametal). La composition
de deux de ces grades est donnée dans le Tableau I-8. De la méme maniére que les Colmonoy
5 et 6, ces alliages ne contiennent pas de cobalt, et sont renforcés par des borures. lls forment
des carbures et borures, en quantité légérement plus faible que les alliages de la gamme

Colmonoy.

Tableau I-8 - Compositon chimique (en % mass.) de deux grades de Deloro [53].

Nuance Ni Cr Fe C Si B
Deloro 40 82,3 10 2,5 0,45 2,3 2,5
Deloro 50 75,4 13 4 0,6 4 3

A I'état soudé (procédé TIG), la microstructure de ces alliages est dendritique comme le
montre la Figure |-18. Les dendrites sont riches en nickel (y-Ni) et 'espace interdendritique est

composeé de cette méme phase ainsi que de carbures et borures de chrome [53], [54].

La dureté de ces alliages se situe entre les valeurs caractéristiques des Colmonoy 5 et
Colmonoy 6, et vaut environ 530 HV [55].
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Figure I-18 - Microstructure de l'alliage Deloro 50. Revétement déposé par procédé TIG. Image MEB,
contraste en électrons rétrodiffusés [56].

Une étude de Prince et al. [57] a montré que la résistance a la corrosion du Deloro 50 est
assez bonne en comparaison avec l'acier AlSI 1020 ayant servi de substrat au dépét par
HVOF, avec un taux de corrosion quatre fois plus faible. En ce qui concerne leur comportement
tribologique, plusieurs auteurs s’accordent a dire qu’a température ambiante, les alliages de
la gamme Deloro ont une résistance a l'usure moins bonne que la Stellite 6 [53], [55], [56]. En
environnement REP, une couche d'oxyde se forme sur les surfaces usées et permet une
diminution du taux d’'usure [54], [56]. Ce phénoméne se produit a partir de 250°C environ, et
a été constaté pour plusieurs valeurs de pression de contact, comme lillustre la Figure I-19.
Cependant, cette couche d’oxyde n’est pas continue, et ne joue donc pas le rble de lubrifiant
qui abaisserait le coefficient de frottement. De plus, comme pour les alliages de la série

Colmonoy, l'effet TRIP en conditions d’'usure n’a été montré par aucun des auteurs.

—&— 55MPa
—&— 103 MPa
| ——207 MPa

Wear loss (mg)

Temeprature (TC)

Figure I-19 - Perte de masse aprés un essai d’usure sur le Deloro 50 en fonction de la température et
de la pression de contact, Kim et Kim [56].

2.1.1.c. Tribaloy T700
Un autre alliage largement étudié est le Tribaloy T700, également commercialisé par
'entreprise Deloro Stellite (Kennametal). Cet alliage contient une grande quantité de
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molybdéne, peu de carbone et quelques pourcents de silicium. La présence de cobalt en petite

quantité est aussi a noter, mais la composition nominale permet que sa teneur soit nulle.
Tableau I-9 - Composition chimique (en % mass.) du Tribaloy T700 [24].

‘ Ni Cr Si Mo Fe Co C

Tribaloy T700 ‘ 46,5 15,5 3,4 32,5 <1 <1 0,08

La matrice de cet alliage est riche en nickel et de structure cubique a faces centrées (CFC).
La présence d’'une grande quantité de molybdéne contribue a la formation de phases de Laves
(Ni,Si)2(Cr,Mo) ou de phases telles que MosSiz (Figure 1-20). D’autres siliciures comme NizSi
peuvent aussi se former, quel que soit le procédé employé (HVOF, plasma ou fusion laser)
[24], [58], [59]. Si la structure classique des alliages utilisés pour leur résistance a l'usure,
constituée par une phase dendritique et des mélanges d’eutectiques, est conservée dans le
Tribaloy T700, cet alliage, contrairement aux précédents, ne contient pas de carbures ou
borures. La dureté de ce grade reste cependant élevée et est comprise entre 400 et

470 HV [24]. Elle provient de la présence des siliciures et des composés intermétalliques.

Figure 1-20 - Microstructure de l'alliage Tribaloy T700 élaboré par procédé laser. La phase de Laves
est blanche et la matrice riche en nickel est grise. Image MEB, contraste en élétrons rétrodiffusés,
Tran [24].

Bolelli et al. [59] ont étudié (avec des essais de type « ball-on-disc ») les effets du contre-

matériau sur les mécanismes d’usure du Tribaloy T700. Les auteurs ont montré qu’avec une

bille en alumine (Al203), 'usure est abrasive, avec les caractéristiques stries paralléles et dans
le sens du glissement, alors qu’avec une bille en acier (100Cr6), l'usure se fait par
détachement de particules lié a la fissuration de I'alliage lors des passages répétés. La nature
du contre-matériau a aussi une influence sur le coefficient de frottement comme le montre la
Figure I-21. Ces coefficients sont tout de méme en général plus élevés que celui de la
Stellite 6. Enfin, Tran [24] a observé une usure adhésive, avec le déplacement de la phase la

moins dure et la plus ductile (c’est-a-dire la matrice y-Ni) sur la phase la plus dure (ou phase
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de Laves). Ce mécanisme est souvent appelé beurrage, et a été confirmé par la forte présence

de nickel sur la bille en acier 316L, provenant de I'adhésion de la phase y-Ni sur la bille.
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Figure I-21 - Coefficients de frottement du Tribaloy T700 contre une bille en acier 100Cr6 (a gauche)
ou une bille en alumine (a droite), Bolelli et al. [59].

2.2. Alliages a base de fer

2.2.1.a. Acier a I'azote : NOREM 02

A linverse des alliages « commerciaux » présentés précédemment, la série d'alliages

NOREM, a base de fer, a été développée aux Etats-Unis par 'EPRI (Electric Power Research
Institute) dans les années 1980 dans le but de remplacer la Stellite 6. Ces alliages ont été
brevetés en 1989 [60]. La nuance n°02 de cette série, dont la composition est donnée dans le

Tableau I-10, a été particulierement étudiée pour les applications ici visées.
Tableau I-10 - Domaine de compositions chimiques (en % mass.) du NOREM 02 [1].

‘ Fe Cr Si Mn Mo Ni C N

NOREM 02 ‘ 55-65 23-26 31-35 4-5 18-22 37-5 11-135 <0,18

Lorsqu’il est déposé par un procédé de soudage, cet alliage présente une structure classique :
une phase dendritique accompagnée de mélanges eutectiques dans les espaces
interdendritiques. Toutefois, on y observe une particularité : des flots de ferrite au centre des
dendrites austénitiques (Figure 1-22a). Cela est particulierement visible sur la cartographie
EBSD réalisée par Beaurin et al. [61] (Figure 1-22b) ou la ferrite apparait en rouge et 'austénite
en vert. Ces ilots proviennent de la solidification de ferrite 6 a haute température, en tant que
premiére phase se solidifiant, suivie de la formation de l'austénite. Selon la composition
chimique de l'alliage et en conditions d’équilibre, la ferrite devrait se transformer en austénite
au cours de refroidissement. Cependant, les conditions de refroidissement rapide peuvent
rendre cette transformation plus difficile et a température ambiante, les ilots sont toujours

présents. Les espaces interdendritiques sont généralement constitués d’'un mélange
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eutectique d’austénite et d’un carbure de type M7Cs [44], [53], [61], ou d’autres carbures, de
type M23Cs, MsC ou M3C qui peuvent étre observés en petite quantité en fonction des
conditions de refroidissement. La teneur totale en phases dures dans cet alliage vaut

généralement entre 10 et 12 % mass. [61].

Phase

mm Austenite
. M7C3
. Ferrite
1 M23Cé

Figure I-22 - a) Microstructure du NOREM 02 (PTAW), Ocken [1]. b) cartographie EBSD du NOREM
02 (PTAW), Beaurin et al. [61].

La dureté du NOREM 02 aprés une élaboration par procédé de soudage est comprise entre
360 et 520 HV selon la microstructure [38], [40], [44], [53].

A température ambiante, le NOREM 02 présente une meilleure résistance au grippage que
les alliages a base de nickel [38]. Elle est équivalente a celle de la Stellite 6 [53], [62], comme
le montre la Figure 1-23. Cependant, il est aussi visible sur cette méme figure qu’a partir de
180°C, un fort phénoméne de grippage apparait pour le NOREM 02 tandis que le
comportement de la Stellite 6 reste excellent. Ce phénomeéne a aussi été observé par Kim et
Kim [44] et Bahn et al. [54] a partir de 180°C environ. Cela est attribué par les auteurs a l'arrét
de la transformation martensitique sous contrainte (effet TRIP) au-dela de cette
température [44], [62]. La dégradation du comportement de cet alliage, avec la disparition du
renforcement par effet TRIP a température élevée, a aussi été observée lors d'essais de
traction (avec une baisse de la limite d’élasticité et de résistance maximale a rupture) par
Beaurin et al. [61] ou de dureté par Ocken [1]. L'utilisation du NOREM 02 pour I'application
visée ne semble donc pas complétement satisfaisante bien que cet alliage soit utilisé aux
Etats-Unis par exemple.

Cet alliage sera tout de méme considéré comme un alliage de référence dans la présente

étude car il a été largement étudié pour cette application.
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Figure I-23 - Résultats de tests d’usure montrant les bonnes caractéristiques du NOREM 02 a
température ambiante et sa faible résistance au grippage (« galling ») a plus haute température,
Lee et al. [62].

2.2.1.b. Autre acier a l'azote : Nitromaxx
Pour pallier le probléme de la faible résistance au grippage du NOREM 02, une seconde
nuance d’acier a 'azote, le Nitromaxx, a été développée et brevetée en 2017 par I'Université
d’Ohio [63]. La principale différence avec le NOREMO2 est la quantité plus élevée d’azote dans
le Nitromaxx (Tableau I-11). Des nitrures de type Cr.N apparaissent, en plus des carbures,
lors de la formation de revétements par compaction isostatique a chaud (1050°C, 1000 bar).
L’amélioration des performances en termes de résistance au grippage a été observée par
Gandy et al. [64], avec des essais a 350°C sous plusieurs pressions de contact; ces
performances restent tout de méme inférieures a celles de la Stellite 6 (Figure 1-24). Notons
toutefois qu’avec des procédés de type soudage, le contrdle de la quantité de I'azote est

compliqué, a cause de son évaporation lors de la fusion du métal.
Tableau I-11 - Domaine de composition chimique (en % mass.) du Nitromaxx [63].

‘ Fe Cr Si Mn Mo Ni C N

Nitromaxx ‘ 70-50 21-27 1,5-4 3-7 1-5 2-6 09-13 0,3-0,6

» 4 1

} )
o / i /i
50 ' 7/ 4.,  /500um |500um |~ © )

Highly Susceptible Resistant

Figure I-24 - Cartographie 3D de la surface des échantillons de a) NOREM 02, b) Nitromaxx et
c) Stellite 6. Essais de résistance au grippage a 350°C, Gandy et al. [64].
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2.2.1.c. Aciers au bore
Une démarche originale et intéressante de développement d’alliages pour le remplacement
des Stellites vient d’une étude de Yoo et al. [65] de 2006. Les auteurs ont étudié I'influence de
la teneur en bore sur les propriétés tribologiques d’'un acier au chrome. Les compositions des
alliages étudiés dans ce travail sont données dans le Tableau I-12. Les cinq alliages sont
élaborés sur la base d’un acier contenant environ 20 % mass. de chrome, 1 % mass de silicium

et 1,7 % mass. de carbone, et la quantité de bore varie de 0 a 2 % mass.

Tableau I-12 - Composition chimique (en % mass.) des alliages a base de fer de I'étude de Yoo et
al. [65].

Nuances Fe Cr Si Cc B
0B 77 20,34 0,98 1,64 < 0,01
0,3B 79,4 19,32 0,90 1,74 0,34
0,6B 76,6 19,94 1,0 1,73 0,71
1,0B 76,6 19,65 0,94 1,72 1,1
2,0B 75,8 19,54 0,92 1,72 2,0

Les microstructures de ces alliages élaborés par fusion a I'arc, présentées sur la Figure 1-25,
sont constituées de dendrites austénitiques et d’espaces interdendritiques composés de
carbures et/ou borures et d’austénite. Dans toutes les nuances contenant du bore les phases
dures sont uniquement des borures de type MB, M2B et/ou M3B. De plus, il est important de
noter qu’une faible quantité de martensite est présente dans tous les alliages sauf dans celui
qui ne contient pas de bore. Enfin, la morphologie des borures dans l'alliage contenant
2 % mass. de bore (Figure 1-25e) différe de celle des autres alliages. En effet, des borures
primaires font leur apparition sous formes d’aiguilles de taille plus importante que les borures

des mélanges eutectiques.

La dureté de ces alliages dépend fortement de la quantité de bore et s’étend de 507 a 945 HV
(Figure 1-25). Ces valeurs sont donc plus élevées que la dureté de la Stellite 6, qui est proche

de celle de 'acier sans bore.
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Figure I-25 - Microstructure des alliages de Yoo et al. et de la Stellite 6, élaborés par fusion a I'arc [65].

Images au microscope optique. La dureté Vickers (en HV) mesurée de chaque alliage est indiquée
en rouge sur chaque image.

Tout d’abord, comme lillustrent la Figure 1-26 et la Figure I-27, I'acier OB se comporte de
maniére identique a la Stellite 6 en conditions d’'usure. Ensuite, 'usure est réduite pour les
alliages contenant du bore (a partir de 0,3 % mass.) pour toutes les températures testées, de
l'ambiante a 450°C. Ce phénomeéne est associé a la transformation martensitique sous
contrainte (effet TRIP) et a été mis en évidence grace a une analyse par diffraction des rayons
X, aprés les essais a 450°C. De plus, cela s'accompagne d’'une augmentation de la dureté en
surface (sur une épaisseur d’environ 20 um) pour les alliages contenant 0,3 et 0,6 % mass. de
bore. En particulier, I'alliage 0,6B atteint en surface une dureté proche de 1000 HV contre 650

HV avant I'essai.

La dureté des alliages dont la teneur en bore est plus élevée (1 et 2 % mass.) n’est pas
impactée par 'effet TRIP. Cela s’explique par la plus forte teneur en martensite initialement
contenue dans ces alliages. Enfin, les propriétés tribologiques se dégradent quand I'ajout de
bore devient important. En effet, pour l'alliage contenant 2 % mass. de bore, des traces
d’arrachement des borures sont visibles. Ces particules trés dures participent ensuite au

labourage de la surface.
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Figure I-26 - Volume usé en fonction de la température et de la teneur en bore des alliages aprés 1000
cycles, Yoo et al. [65].
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Figure I-27 - Masse perdue en fonction du nombre de cycles a 450°C pour des alliages de type
Fe-20Cr-1Si-1.7C-xB, ou x varie de 0 a 2 % mass. Les points entourés en jaune sont ceux pour
lequels I'effet TRIP est observé aprés usure [65].

L’alliage optimum de I'étude, c’est-a-dire celui dont l'usure est la plus faible, est celui qui
contient 0,6 % mass. de bore. Contrairement au NOREM 02, la résistance a l'usure de cet
alliage reste satisfaisante dans toute la gamme de températures de fonctionnement du circuit
primaire. En revanche, des données quant a sa résistance au grippage manquent pour une
évaluation compléte — avec notamment des essais ou les deux premiers corps sont revétus

de ce matériau.

Cet alliage a néanmoins été sélectionné comme alliage de référence pour la conduite de la
présente étude en raison de son comportement en usure, qui de plus semble li¢, comme pour
la Stellite 6, a sa capacité a former de la martensite par effet TRIP. Cet alliage 0,6B sera

nommé dans la suite de I'étude « FeCrB ».
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2.3. Alliages a haute entropie et concentrés complexes (AHE/ACC)

Conventionnellement, les alliages métalliques sont composés d’un seul élément maijoritaire
(fer, nickel ou cobalt par exemple) comme dans les alliages présentés dans les paragraphes
précédents. Depuis deux décennies, des alliages a plusieurs éléments principaux suscitent un
intérét grandissant. C’est le cas des Alliages a Haute Entropie (AHE ; High Entropy Alloys,
HEA) ou Alliages Concentrés Complexes (ACC ; Complex Concentrated Alloys, CCA). Selon
'une des définitions usuelles, les AHE sont composés d’au moins cing éléments, tous en
proportions notables et sans présence d’'un élément majoritaire. Leur composition spécifique
permet dans certains cas de stabiliser une solution solide multiéléments, comme c’est le cas
de I'alliage équiatomique dit de « Cantor », CoCrFeMnNi [66], le premier a avoir été découvert
et souvent considéré aujourd’hui comme alliage modéle. A la différence des AHE, les ACC

sont polyphasés.

Depuis quelques années, le comportement des AHE ou ACC en conditions d'usure et la
possibilité de remplacer la Stellite 6 par ces nouveaux matériaux sont étudiés par plusieurs
groupes de recherche. Parmi les études publiées dans la littérature, une majorité concerne
des alliages contenant de fortes teneurs de cobalt, de 15 a 35 % at. [67]-[69]. Toutefois,

quelques études d’'usure sur des ACC sans cobalt ont été menées.

Par exemple, un alliage de composition atomique FessCrisMo7B16CsNbg et déposé par TIG sur
un acier (0,16 % mass. de carbone) a été étudié par Abed et al. [70]. La structure de cet alliage
est ferritique avec des borures de type MsB: et des carbures de type NbC. Le comportement
en usure de cet alliage a été comparé a celui du substrat. Son coefficient de frottement vaut
environ 0,5 et 'usure est dix fois moins importante que celle du substrat. La piste d’'usure

présente des rayures profondes (abrasion) ainsi que des traces de délamination (adhésion).

Un autre systéme a été étudié par Huser [71] ; il s’agit de la famille (FeCrNi)1oo-xyMoOxTiy. Les
alliages ont été déposés par fusion laser. La quantité atomique de molybdéne varie entre 5 et
15 % at. et celle de titane entre 5 et 10 % at. La structure de ces alliages est austénitique avec
la présence d’eutectiques contenant différents composés intermétalliques comme la phase ¢
(riche en Cr, Fe et Ni), NisTi ou la phase de Laves (riche en Fe, Cr et Mo). Comme le montre
la Figure 1-28, lors d’essai d’'usure a température ambiante avec utilisation d’'une bille en rubis
comme contre-matériau, le coefficient de frottement de ces alliages est compris entre 0,4 et
0,5 et est donc plus élevé que celui de la Stellite 6, mais leur taux d’'usure est plus faible. Le

mécanisme d’usure est dans un premier temps abrasif puis devient oxydatif en cours d’essai.
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Figure I-28 - Coefficients de frottement et taux d'usure de la Stellite 6 et d'alliages du systeme
(FeCrNi)100-x-yMoxTiy, Huser [71].
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Objectifs de I’étude

Ce travail de thése s'’inscrit dans la recherche d’alliages pour remplacement de la Stellite 6,
un alliage a base de cobalt utilisé comme revétement anti-usure dans le circuit primaire des
réacteurs a eau pressurisée (REP). Cet alliage, existant depuis plus d’'un siécle, montre un
ensemble des propriétés trés satisfaisantes par rapport aux besoins de l'application ; par

contre, il présente le défaut majeur de contenir de grandes quantités de cobalt.

Plusieurs alliages (a base de fer, de nickel ou des AHE/ACC) ont déja été étudiés ou méme
développés pour cette application. Cependant, le candidat idéal n’a pas été identifié : dans
aucun cas, I'ensemble des caractéristiques recherchées (résistance a l'usure, y compris a des
températures élevées ; effet TRIP ; présence d’une couche d’oxyde en conditions d’usure ;
résistance a la corrosion), n'a pu étre obtenu. Par exemple, les alliages a base de nickel ne
sont pas renforcés par effet TRIP et pour certains d’entre eux la couche d’'oxyde n’est pas
continue. Pour les alliages a base de fer étudiés, comme le NOREM 02, le renforcement par
effet TRIP n’est pas toujours présent dans toute la gamme de températures de service, mais
il a été montré que cela est tout de méme possible avec, par exemple, des aciers au bore.
Enfin, en ce qui concerne les AHE ou ACC, nous n’avons pas assez de recul pour pouvoir
anticiper les caractéristiques d’'intérét — notamment tribologiques — de ces nouveaux
matériaux. En effet, on ne peut s’appuyer que sur trés peu de données sur des alliages

existants. Les AHE/ACC seront donc ici écartés de la démarche de conception a priori.

L’objectif de cette étude est donc de concevoir des alliages a base de fer ou de nickel et libres
de cobalt, possédant des caractéristiques proches de celles de la Stellite 6. En termes de
microstructure, une matrice austénitique est souhaitée, ainsi qu'un réseau de phases dures
(carbures et/ou borures) en mélanges eutectiques avec l'austénite. Pour assurer une bonne
résistance a l'usure, I'effet TRIP de la matrice austénitique sera recherché. De plus, la dureté
sera prise en compte et devra étre assez élevée (au moins égale a celle de la Stellite 6).
Ensuite, pour la résistance a la corrosion, une teneur élevée en chrome dans la matrice
austénitique est souhaitable. Enfin, la fabricabilité de I'alliage, c’est-a-dire sa capacité a former
des dépbts sans défauts (fissures, pores...) sera prise en compte. Toutes ces caractéristiques

composent le cahier des charges pour la conception de ces nouveaux alliages.

Les méthodes conventionnelles, c’est-a-dire I'élaboration et I'expérimentale des propriétés,
sont trés longues et colteuses si I'on veut explorer une large gamme de compositions. Une
démarche prédictive par modélisation des propriétés et de la microstructure est donc adoptée

dans cette étude.

Depuis plusieurs décennies, des outils de fouille de données (data mining) par apprentissage

automatique (machine learning) proposent de relier, par exemple, les propriétés d’un alliage a
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sa composition via des régressions multi-variables. Parmi ces outils, on trouve notamment les
réseaux de neurones et les processus gaussiens [4], [5], [72]. Ensuite, la méthode Calphad
(Calculation of phase diagrams) peut étre utilisée pour modéliser I'équilibre de phases et
prédire les microstructures, et ainsi, étre exploitée pour concevoir des alliages originaux [73],
[74]. Plus récemment, ces deux types d’outils ont été pilotés par des outils d’optimisation
comme les algorithmes génétiques, permettant d’explorer I'espace des compositions dans une
optigue mono-objectif ou une seule propriété est optimisée [6], [75]-[78], ou avec une
approche multi-objectifs consistant a chercher les meilleurs compromis possibles entre

plusieurs caractéristiques [7]. Une démarche de ce type sera déployée dans ce travail.
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Chapitre Il. Méthodes numériques et expérimentales

Dans ce chapitre, les méthodes numériques utilisées pour la conception d’alliages
(Chapitres 11, V et VI) comme les outils de fouille de données, la thermodynamique prédictive
et I'algorithme génétique, seront décrits. De plus, les méthodes expérimentales utilisées pour
la caractérisation des alliages (Chapitres IV et V) seront explicitées ainsi que les méthodes de
préparation des échantillons. Cette deuxiéme partie présentera des méthodes d’analyse

microstructurale, mécanique et tribologique.

1. Méthodes numériques pour la conception d’alliages

Les interactions entre les éléments au sein d’un alliage entrainent une difficulté pour prédire
ses caractéristiques. Encore a ce jour, I'approche d’essai-erreur, qui consiste a élaborer des
compositions inconnues et a les caractériser expérimentalement, est utilisée pour I'exploration
de nouvelles gammes d’alliages. Méme si cette approche a mené a des alliages commerciaux
largement utilisés et a la compréhension de certains mécanismes [79], cela a pour
inconvénient I'impossibilité d’étudier de nombreux alliages, particulierement quand une faible
variation des teneurs en éléments chimiques peut considérablement changer leurs propriétés.
De ce fait, I'exploration d’'une gamme de compositions étendue est excessivement couteuse.
Pour chaque composition, des paramétres liés aux méthodes d’élaboration et aux traitements
thermiques s’ajoutent aux paramétres de composition, ce qui augmente le nombre d’essais a

effectuer.

Les travaux menés par I'approche d’essai-erreur ont tout de méme I'avantage d’avoir généré
de nombreuses données de compositions et de conditions de fabrication auxquelles ont été
associées les caractéristiques des alliages. Ces données, regroupant des caractéristiques
physiques (limite d’élasticité, dureté, résistance a la corrosion ou a lusure...) et
thermodynamiques (stabilité des phases et leur représentation sous forme de diagrammes
binaires, ternaires...) peuvent étre utilisées pour interpoler ou extrapoler les propriétés de
compositions « inconnues », a 'aide de méthodes numériques dont certaines sont présentées

ci-apres.

Ces méthodes numériques seront utilisées dans le chapitre suivant afin de mettre au point les
différents modéles qui permettront la prédiction des caractéristiques d’alliages en fonction de
leur composition. Elles peuvent étre séparées en deux catégories : les outils de fouille de
données (section 1.1), qui seront utilisées pour I'estimation des propriétés mécaniques, et les
outils de thermodynamique prédictive (section 1.2) qui permettent de simuler certaines
caractéristiques de la microstructure et d’en déduire des informations sur des propriétés qui

peuvent en dépendre. Ces modeles seront ensuite pilotés par un algorithme génétique
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(section 1.3), ce qui permettra I'optimisation des compositions au regard de leurs propriétés

prédites.
1.1. Outils de fouille de données

Lorsque qu’il n’existe aucun modéle physique qui permette de relier une composition a une
propriété, certains auteurs ont utilisé des outils issus de l'intelligence artificielle, comme la
fouille de données (data mining) par apprentissage automatique (machine learning, ML). Parmi
ces outils, certains permettent d’effectuer des régressions non-linéaires a plusieurs variables :
dans le domaine des matériaux, on peut citer par exemple les réseaux de neurones artificiels
[4], [72], la programmation génétique [80], les machines a vecteurs de support [81] ou encore
les processus gaussiens. Ces derniers ont été choisis ici pour leurs résultats avérés dans le
domaine de la métallurgie et pour leur aptitude a fournir, en plus d’'une prédiction moyenne,

une estimation d’erreur.

1.1.1. Processus gaussien
La régression non-linéaire et multi-variables, de type processus gaussien [82], a été utilisée
par Bailer-Jones et al. [5] en premier dans le domaine de la métallurgie, pour la prédiction des
températures de début et de fin d’austénitisation d’aciers. Cette approche a ensuite été
étendue a d’autres caractéristiques, qu’elles soient microstructurales [83] ou mécaniques [72],
[73], [84], [85]. Dans cette étude, la régression non-linéaire multi-variables sera utilisée pour
corréler des variables d’entrée (teneurs en éléments chimiques) a des variables de sortie telles

que la dureté et la résistance a 'usure de I'alliage.

1.1.1.a. Principe de la méthode
Considérons une base de données composée de N alliages dont la composition (variables
d’entrée) et une propriété (variable de sortie) sont connues. Les compositions de ces alliages

sont décrites par les concentrations massiques des éléments qui les constituent.

Le principe consiste a faire une analyse des données avec une approche statistique (dont les
détails sortent du cadre de la présente étude) [82], afin de pouvoir prédire, pour un nouvel
alliage, la distribution (supposée gaussienne) de la variable de sortie, connaissant 'ensemble
de la base de données. L’analyse fait appel a un ensemble de paramétres (nommés
« hyperparamétres ») qui sont appris par le logiciel a partir des données. La moyenne de la
distribution calculée donne la prédiction attendue. On calcule ainsi la valeur la plus probable
de la variable de sortie, pour un nouveau jeu de variables d’entrée, connaissant 'ensemble de
la base de données. L’écart type de la distribution calculée fournit une estimation de I'erreur
que I'on fait sur la prédiction. Le logiciel Matlab [86], dans lequel la foolbox Netlab [87] a été
implémentée, sera utilisé pour la création de la régression et la prédiction de la propriété

d’alliages « inconnus ». La création de la régression est faite selon la méthode suivante :
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Normalisation des variables d’entrée et de sortie de la base de données sur l'intervalle
[-0,5;0,5], indépendamment les unes des autres, afin de s’affranchir des effets
d’échelle ;

Création du modele (recherche des hyperparameétres) par apprentissage sur les
données normalisées ;

Analyse de la robustesse et de la précision du modéle par prédiction de la valeur de
sortie des alliages de I'ensemble de la base de données, a partir de leur composition,

et comparaison avec la valeur réelle.

1.1.1.b. Validation croisée deux fois, répétée dix fois

La validation croisée deux fois (two-fold cross-validation) est une méthode de vérification de

la robustesse d’'un modéle face a des données inconnues. La réalisation de cette validation

applique la méthode suivante :

Séparation aléatoire des alliages de la base de données en deux groupes de taille
équivalente ;

Création du modele, par la recherche des hyperparameétres, avec le premier groupe de
données (lot d’apprentissage) ;

Prédiction de la propriété des alliages « inconnus » (c’est-a-dire ceux de la base de
données qui n'ont pas été vus par le modéle lors de I'apprentissage — lot de test) par
interpolation et calcul des erreurs, dont les équations sont décrites ci-apreés ;
Interversion des lots d’apprentissage et de test et répétition des deux étapes
précédentes, d’ou la dénomination « validation croisée deux fois » ;

Répétition de la totalité des opérations dix fois.

L’évaluation de I'erreur entre prédictions et mesures (valeurs réelles) est faite pour chaque

nouveau modéle par le calcul de plusieurs grandeurs, toutes basées sur l'erreur e; entre la

valeur prédite y;

pred

f et la valeur réelle (mesurée) y[éel de la variable de sortie pour chaque

alliage i :

pred réel

&=y = (I-1)

Trois types d’erreurs seront calculées pour 'ensemble des permutations (vingt au total) :

L’erreur absolue moyenne (Mean Absolute Error, MAE) :

N
1
MAE = NZIeiI (Il-2)
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- L’erreur absolue moyenne en pourcentage (Mean Absolute Percentage Error, MAPE) :

€

x 100 (-3

réel
i

(l1-4)

Un bon modéle est généralement associé a des erreurs faibles, qui sont équivalentes pour le

lot d’apprentissage et pour le lot de test.

1.1.2. Classement par comparaison de paires
Comme il sera montré dans le chapitre suivant, certaines propriétés d’alliages ne peuvent pas
étre directement reliées a leur composition chimique avec un outil de fouille de données,
comme le processus gaussien présenté dans le paragraphe précédent. En effet, certaines
propriétés mesurées, issues de diverses sources ou études, peuvent ne pas étre comparables
a cause de conditions d’essais différentes ou de la diversité des grandeurs qui sont mesurées
a lissue de ces essais. Dans ce travail, il s’agit des données de résistance a l'usure qui ne
sont pas toujours comparables d’'une publication a une autre; ce point sera abordé

ultérieurement.

Quoi qu’il en soit, une solution proposée pour pallier ce probléeme est l'utilisation d'un
algorithme de classement par comparaison de paires qui permet de classer (ranger) des
données, en les comparant deux a deux. Les méthodes de comparaison de paires sont
nombreuses parmi lesquelles se trouvent PageRank [88], Minimum Violation Rank [89] ou
SerialRank [90]. L’algorithme de comparaison de paires dont il est question dans ce travail est
nommé SpringRank et a été développé par Bacco et al. [91] ; il a été sélectionné a la suite
d’'une bréve étude comparative de plusieurs algorithmes, ainsi que sur la base d’éléments
théoriques quant a son adaptation au probléme a traiter *. Les auteurs y présentent le principe
de lalgorithme ainsi que quelques résultats sur des bases de données biologiques

principalement, mais aucune utilisation n’en a été reportée dans le domaine des matériaux.

Dans cette étude, cette méthode sera appliquée aux données de résistance a l'usure afin de

classer les alliages du plus résistant au moins résistant.

" Notamment sur les conseils de Gérard Ramstein (Nantes Université — LS2N)
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1.1.2.a. Principe du SpringRank
L’algorithme SpringRank repose sur le principe physique des ressorts (springs, ce qui lui a
donné ce nom). Chaque relation de comparaison entre deux individus (ou nceuds) posséde
un sens (« quel est le meilleur individu ? ») et éventuellement une force (« de combien est-il
meilleur ? »), analogue a la constante de raideur d’un ressort. L’algorithme cherche alors a
optimiser les distances entre tous les individus de sorte a respecter ces relations, en termes
de sens et de force, comme si I'on devait tendre un assemblage de noeuds reliés les uns aux
autres par des ressorts : les positions relatives des individus dans 'assemblage ainsi obtenu
permettent de les classer. Cette optimisation est faite par la résolution d’'un systéme linéaire a
N équations, ou N est le nombre d’individus. La résolution est donc uniquement possible si

chaque individu est relié @ au moins un autre individu de 'ensemble.

1.1.2.b. Matrice de comparaisons et attribution des rangs
Mathématiquement, 'ensemble de ces comparaisons est représenté par une matrice, qui
traduit a la fois le sens et la force des relations. Cette matrice, carrée de taille N x N, est
construite a partir des données brutes (qui seront dans notre cas issues des essais d’'usure
reportées dans la littérature). Pour chaque comparaison, un coefficient, noté c; ;, de cette
matrice est renseigné. La position de ce coefficient correspond au sens de la relation, et la

valeur a la force.

Prenons I'exemple présenté sur la Figure lI-1 correspondant a deux alliages, A2 et Az dont la
comparaison établie dans la bibliographie indique que As donne de meilleurs résultats que A,.
Le coefficient se trouvant a l'intersection de la ligne de A; et de la colonne de Az, noté c3,, se
verra attribuer la valeur 173/172, ou v et v, sont respectivement les résultats des alliages As et
Az pour une caractéristique v ; As étant meilleur que Az, on a v3 > v,, et donc c3, > 1. Le
coefficient ¢, ; est en revanche égal a 0. Les coefficients de la diagonale de la matrice, ainsi
que ceux correspondant aux comparaisons qui n‘ont pas été faites, sont égaux a 0. Cette
description admet que deux individus peuvent posséder deux relations de sens contraires
provenant d'études distinctes. Dans ce cas, les coefficients c; ; et ¢;; sont non nuls et leurs

valeurs respectives sont égales aux rapports des données brutes de chaque étude.

Cette matrice est introduite en entrée de I'algorithme SpringRank qui renvoie un vecteur de
taille N avec le rang calculé de chaque individu, allant de 1 a N. Plus le rang d’un individu est

faible, meilleurs sont les résultats qu’il a donnés.
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Figure lI-1 - Description de la construction d’une matrice de comparaisons pour une utilisation par un
algorithme de comparaison de paires. Cas particulier d’'une unique comparaison dans laquelle
l'alliage Az est meilleur que l'alliage Ao.

1.2. Outil de thermodynamique prédictive

Lorsqu’un alliage est constitué de deux ou trois éléments chimiques, les phases formant sa
structure a I'équilibre peuvent étre aisément prédites a l'aide de diagrammes binaires ou
ternaires. Méme si I'évaluation de systémes quaternaires et la construction des diagrammes
de phases associées sont de plus en plus fréquentes, elles restent partielles et incomplétes.
Au-dela de quatre éléments, la prédiction des phases en présence devient complexe, voire

impossible par cette méthode.

1.2.1. Méthode Calphad
La méthode Calphad (Calculation of phase diagrams) [3] est basée sur linterpolation des
diagrammes majoritairement binaires et ternaires et permet la prédiction de la structure de
systémes complexes (nombre d’éléments supérieur a cinq). Cette méthode repose sur la
minimisation d’'une grandeur thermodynamique, I'énergie libre de Gibbs, ou enthalpie libre.
Pour chaque phase, cette grandeur, G, est déterminée par I'équation (lI-5), ou G° estle terme
attribué aux éléments purs de la phase, G4¢% est I'enthalpie libre de mélange de la solution

idéale et G¢* est I'excés lié aux interactions entre éléments.

G(p — GO + Gidéal 4 G (”-5)

L’énergie de Gibbs du systéme total G;,:,; est la somme, pour les p phases du systéme, de

I'énergie de Gibbs de chaque phase G, ; pondérée par la fraction de phase formée n;, selon
I’équation (11-6).

p

Gtotal = Z niG(p,i (”-6)

i=1
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Les enthalpies libres individuelles des phases, G, ;, sont décrites en fonction de la composition

@i
et des conditions (température, pression) a I'aide de modéles thermodynamiques complexes.
Ces fonctions font appel a des parameétres qui ont été déterminés a partir de données
expérimentales ou de calculs atomistiques. L’ensemble est regroupé dans des bases de
données qui décrivent, pour des systémes particuliers (alliages a base d’aluminium, ou de
titane, de fer, de nickel...), les caractéristiques thermodynamiques des différentes phases
susceptibles de se former. Le logiciel cherche alors, pour un alliage de composition donnée
placé dans certaines conditions, a trouver la répartition des éléments dans les phases qui
conduit a la valeur la plus faible possible de G;y:q;; C€ Qqui correspond a I'équilibre
thermodynamique. Le résultat donne la nature, la composition et la fraction de chaque phase

formee, ainsi que ses caractéristiques thermodynamiques, notamment G, ;.

1.2.2. Logiciel Thermo-Calc® et base de données TCFE9
Dans cette étude, les calculs seront effectués par le logiciel Thermo-Calc® [92], [93] avec une
base de données du méme éditeur, TCFE9 (version 9.1). Cette base de données est
particulierement adaptée aux alliages a base de fer (le choix de se focaliser sur de tels alliages
sera justifié ultérieurement). Elle prend en compte 28 éléments : Ar, Al, B, C, Ca, Ce, Co, Cr,
Cu, Fe, H, Mg, Mn, Mo, N, Nb, Ni, O, P, S, Si, Ta, Ti, V, W, Y, Zn et Zr ; les caractéristiques
des phases ont été obtenues et validées a partir de 255 diagrammes binaires, 256 ternaires

et 76 quaternaires.

Parmi les 28 éléments présents dans cette base de données, seulement treize seront utilisés
dans la présente démarche de conception de nouveaux alliages. Ces treize éléments sont en
effet les seuls identifiés comme variables d’entrée pour la construction des modéles de fouille
de données ; des éléments différents de ceux-ci ne permettraient pas de prédire les propriétés
issues de ces modéles. Les treize éléments sont les suivants : B, C, Co, Cr, Fe, Mn, Mo, N,
Nb, Ni, Si, V et W. En ne considérant que ces éléments, 97,4 % des diagrammes binaires
possibles (76/78) ont été évalués dans la base de données TCFE9, mais seulement 38,8 %
des diagrammes ternaires (111/286) I'ont été. La différence est expliquée par la complexité a
obtenir des diagrammes ternaires complets et par leur nombre plus important. La proportion
moins importante de diagrammes ternaires peut amener des difficultés a prévoir certaines
phases incluant des éléments dont les diagrammes ternaires sont partiellement ou non décrits.

Cet aspect sera a considérer lors de I'interprétation des résultats.

1.2.3. Modéle de solidification de Scheil-Gulliver
L’application industrielle des alliages congus requiert leur dépét en couches épaisses, par une
technique de type soudage, avec des vitesses de solidification assez rapides. Cela implique
que la structure du revétement sera proche de structures qui peuvent étre observées a I'état

brut de solidification. Le modéle de solidification de Scheil-Gulliver (SG) [94], [95] a été utilisé
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a plusieurs reprises pour la prédiction de la structure d’alliages issus de la fabrication additive
[96], [97] ou du soudage [98], dont la vitesse de solidification est assez rapide. Ce modéle de

solidification est basé sur deux hypothéses qui sont :

- La diffusion infinie de tous les éléments dans le liquide, et donc 'homogénéité du
liquide en tous points et a chaque instant du processus de solidification ;
- La diffusion nulle dans les phases solides, ce qui implique I'absence de transformation

de phase diffusive a I'état solide au cours du refroidissement.

Il sera utilisé pour modéliser la structure des alliages grace a son intégration dans le logiciel
Thermo-Calc®. Des modifications de ce modéle ont été développées avec notamment la
diffusion des interstitiels dans les phases solides [99], [100]. Selon le besoin, la diffusion des
interstitiels (C, B et N) pourra étre prise en compte avec I'option « back diffusion » implémentée

dans le méme logiciel.

Le calcul de solidification en suivant le modele de SG comporte plusieurs étapes successives

(résumées sur la Figure 11-2) :

- La température initiale est fixée de telle sorte a ce que seule la phase liquide soit
présente ;

- La température est abaissée progressivement avec un pas réglable (1 K dans
I'exemple de la Figure I-2) ;

- A chaque pas de température, un calcul d’équilibre est effectué. Les phases solides
formées sont enregistrées ;

- La température est diminuée, un calcul d’équilibre est effectué sur un alliage ayant la

composition du liquide au pas de température précédent, et ainsi de suite jusqu’a la

disparition quasi-totale de la phase liquide (inférieure a 0,1 % mass.).

Phases solides

Liquide Calcul d’équilibre

Liquide

Figure II-2 - Schéma du principe de simulation de la structure avec le modéle de solidification de
Scheil-Gulliver.

Plus le pas de température est fin, plus les résultats sont précis mais le calcul est aussi plus
long. Il faut donc trouver un compromis entre temps de calcul et précision des résultats. La
structure obtenue par cette méthode ne subit aucune transformation de phases a I'état solide
pendant le refroidissement, méme aprés la fin de la solidification, si bien que les informations

données par le modéle de solidification de SG ne refletent pas obligatoirement la structure
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réelle, observée a température ambiante. Ces aspects seront discutés lors de la comparaison

entre calculs et expérimentations.

Lors des étapes de calcul, il est possible d’enregistrer la quantité (massique, molaire...) de
toutes les phases formées, ainsi que leur composition. Comme l'illustre la Figure 1I-3, a chaque
pas de température, la composition d’'une phase peut différer de celle du pas précédent. Dans
cet exemple, la teneur en chrome dans l'austénite diminue avec la température alors que la
teneur en fer augmente. L’équation (lI-7) permet de calculer la concentration massique

moyenne d’'un élément X dans la phase ¢ a l'issue de la solidification, C¥, a partir de la fraction

massique de cette phase ¢ formée a chaque pas de température j, w,, ;, et de la concentration

@.js

massique de I'élément X dans la phase ¢ formée a ce pas de température C;,‘J-.

n
Cy = Z W,iCo (11-7)

86

1280 1300 1320 1340 1360
Température [°C]

Figure 1I-3 - Composition (en % mass.) en fer et chrome de l'austénite au cours de la solidification par
le modele de Scheil-Gulliver pour un alliage Fe-20Cr-4Ni-1C.

1.3. Algorithme génétique pour la conception d’alliages

1.3.1. Nécessité d’un algorithme d’optimisation
Si 'approche d’essai-erreur a un colt économique et temporel élevé, I'évaluation des alliages
par les outils précédemment décrits sur une large gamme de compositions peut aussi étre
extrémement longue, si I'on souhaite faire une exploration exhaustive de l'espace de
compositions. En effet, si 'on considére des alliages pouvant contenir jusqu’a treize éléments
chimiques différents (cités dans la section 1.2) avec plusieurs dizaines de niveaux de

concentration chacun (par exemple, de 0 a 5 % par pas de 0,1 % génére 51 niveaux), le
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nombre total d’alliages qu'il faudrait évaluer pour couvrir 'ensemble du domaine de
compositions pourrait dépasser 102°. Méme avec un temps de calcul court par alliage, de
quelques dizaines de secondes (limité par les prédictions thermodynamiques, notamment
avec le modéle de solidification de SG), I'évaluation systématique de la totalité de ces alliages
prendrait plusieurs centaines de milliards d’années. L’utilisation d’un algorithme d’optimisation
permet d’explorer ce méme espace de composition a la recherche d’optimum avec un nombre
d’évaluations moins important ; par exemple, Menou et al. [7] ont montré que I'évaluation
d’environ 10° alliages — au lieu de 10' — permet de converger vers des compositions
optimales, ce qui réduit le temps de calcul a quelques jours sur un nceud de calcul multi-cceurs

classique.

1.3.2. Principe de I’algorithme génétique multi-objectifs
Dans cette étude, il sera question de I'utilisation d’un algorithme génétique multi-objectifs,
inspiré de l'algorithme NSGA-II (Non-Sorting Genetic Algorithm Il), et adapté par Menou et
al. [7], [101] au cas de la conception d’alliages. La Figure 1l-4 illustre une optimisation a deux
objectifs dans le cas ou ils doivent tous deux étre minimisés. Les points dits « non-dominés »
(ou Pareto-optimaux), c’est-a-dire pour lesquels il n’est pas possible de trouver un meilleur
compromis entre ces deux objectifs, forment un ensemble de Pareto et définissent une
frontiére optimale ultime nommée « front de Pareto ». Les autres points, dits « dominés », ne

font alors pas partie des solutions de ce probléme d’optimisation.

A Pointnon dominé

Y O o

O Point dominé

O

Front de Pareto

Y

Objectif n°2

>

Objectif n°1

Figure Il-4 - Front de Pareto dans le cas de deux objectifs a minimiser, adapté de [102].

Le principe de fonctionnement de I'algorithme utilisé repose sur une analogie a la biologie : les
« individus », ou alliages, sont décrits par des « génes », correspondant dans notre cas a la
concentration en chaque élément d’alliage. Une « population » initiale, c’est-a-dire un
ensemble d’alliages, est créée aléatoirement en respectant les bornes de concentration fixées
par l'utilisateur. Cette population est évaluée selon les critéres définis comme objectifs ou
contraintes, en l'occurrence des caractéristiques calculées a partir des modéles prédictifs

précédemment cités. Les objectifs sont les caractéristiques a optimiser et les contraintes sont
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des conditions binaires a respecter pour qu’un individu soit acceptable, ou « faisable ». Les
meilleurs individus sont alors sélectionnés pour devenir les « parents » de la génération
suivante. Les génes de ces parents sont soit mélangés aléatoirement pour former des
« enfants » (reproduction), soit légérement modifiés (mutation), Ia encore de maniére
aléatoire. Ces nouveaux individus, issus de la reproduction et de la mutation, forment la
population de la génération suivante. Le procédé est répété jusqu’'a atteindre un certain
nombre de générations fixé par I'utilisateur ou jusqu’a atteindre le temps total de calcul alloué.
L’algorithme alimente, au fur et &8 mesure des générations, une archive contenant tous les
individus non-dominés calculés depuis la premiére génération, avec une taille pouvant

dépasser celle d’'une population.

Les parameétres de I'algorithme génétique qui pourront ici étre modifiés lors de la conception

d’alliages sont les suivants :

- Liste des criteres établis comme contraintes ou objectifs ;
- Liste des « génes », leurs bornes et les pas avec lesquels ils sont définis ;
- Nombre de générations ;

- Taille de la population.

Dans cette étude, plusieurs « combinaisons » de contraintes et objectifs seront testées afin
d’obtenir des résultats différents. Il est possible d’'influencer la population initiale en y ajoutant
des « graines », c’est-a-dire des compositions connues (de la bibliographie) ou ayant donné
de bons résultats avec une combinaison différente; une telle opération s’appelle

« ensemencement ».

2. Méthodes expérimentales

Cette partie décrit 'ensemble des techniques et conditions expérimentales ainsi que les

matériaux de référence qui seront utilisés dans cette étude.
2.1. Elaboration d’alliages et choix d’alliages de référence

2.1.1. Elaboration par fusion par induction en nacelle froide
Dans ce travail de thése, les alliages issus des étapes de conception ainsi que deux des
alliages considérés comme références ont été élaborés par la méthode de fusion par induction
en nacelle froide?. Cette méthode permet I'élaboration d’alliages d’'une grande pureté, de

composition chimique bien contrélée et de reproductibilité élevée.

2 Les élaborations ont été effectuées par M. Claude Varillon et M. Mickaél Haering aux MINES de
Saint-Etienne.
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La méthode et le four de fusion, développés aux MINES de Saint-Etienne, ont été initialement
optimisées pour la préparation d’alliages a base de fer, chrome ou nickel. Pour cette raison, la
nacelle (refroidie par de I'eau) est constituée de tubes en argent, métal peu soluble dans aucun
des éléments constituant ces bases d’alliages. Cette nacelle est placée dans un tube en quartz
sous une atmosphére contrélée, c’est-a-dire sous vide ou sous un flux continu de gaz
(mélange Hz/Ar ou azote). Ce dispositif permet de limiter fortement la pollution par des

impuretés (O, N, S, P) dont la teneur n’excéde couramment pas 20 ppm.

Les alliages sont généralement préparés a partir de matiéres premiéres qui sont les éléments
chimiques purs. Cependant, dans le cas des alliages contenant du bore, la température de
fusion de cet élément étant élevée (2300°C), I'utilisation d’un pré-alliage Fe-3,8 % mass. B, de
composition eutectique, s’est avérée nécessaire afin d’assurer une bonne homogénéité de
l'alliage. Pour les alliages contentant plusieurs éléments, la fabrication d’un lingot implique la
réalisation de plusieurs fusions successives, en ajoutant les éléments dalliage

progressivement.

Un exemple de lingot réalisé pour cette étude est montré sur la Figure IlI-5a. La Figure 11-5b
montre les dimensions caractéristiques d’un lingot ; sa largeur « | » vaut 40 mm pour tous nos
lingots, correspondant a la largeur de la nacelle, et la hauteur et la longueur (notées
respectivement H et L) dépendent de la masse du lingot coulé, qui dans cette étude est
comprise entre 300 et 400 g. Aucun traitement thermique et/ou mécanique n’a été effectué sur

ces lingots.

L

Figure II-5 - a) Photographie d'un lingot a I'état brut de coulée. b) Schéma d'un lingot, ou « L » est la
longueur, « H » la hauteur et « | » la largeur.

La composition des lingots est systématiquement vérifiée par analyse chimique
fluorescence X ou ICP-OES (/Inductively Coupled Plasma Optical Emission Spectroscopy)
pour les éléments métalliques, IGA (Instrumental Gas Analysis, appareil LECO, modéle
CS-444 LS) pour les éléments interstitiels, c’est-a-dire le bore et le carbone.
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2.1.2. Alliages de référence
Les trois alliages qui ont été choisis comme alliages de référence sont la Stellite 6, le
NOREM 02 et un acier au bore, issu d’une publication de Yoo et al. [65], présenté dans le
chapitre précédent et nommé « FeCrB ». Ces alliages nous seront particulierement utiles a
des fins de comparaison des résultats des essais tribologiques. Les compositions chimiques

de ces alliages sont données dans le Tableau II-1.

La Stellite 6, fournie par I'entreprise Framatome, a été préparée a partir d’'une poudre
atomisée, par compression isostatique a chaud sous une pression de 1200 bar, a la

température de 1050°C maintenue pendant 4 h.

Le NOREM 02 et 'acier nommé « FeCrB » ont été élaborés par fusion par induction en nacelle
froide aux MINES de Saint-Etienne. Les lingots ainsi préparés sont respectivement nommés
NOREM-SE et FeCrB-SE dans la suite de cette étude.

Tableau II-1 - Composition chimique (en % mass.) des alliages de référence : Stellite 6, NOREM-SE et

FeCrB-SE. Les compositions du NOREM-SE et de FeCrB-SE ont été analysées par LECO et
ICP-OES.

Fe Cr Si Mn Mo Ni Co w C B N

Stellite 6 <3 28 1.1 1 - <3 58 4,5 1,2 - -
NOREM-SE 615 243 27 4,3 1,6 4,0 - - 1,32 - 0,12

FeCrB-SE 77 19,6 1 - - - - - 1,82 0,7 -

2.2. Méthodes d’analyse de la microstructure

Ce paragraphe porte sur les différentes méthodes d’analyse de la microstructure, pour
'observation et lidentification des phases. Plusieurs techniques de microscopie seront
utilisées dans ce travail, en fonction de I'échelle d’observation : la microscopie optique, la
microscopie électronique a balayage et la microscopie électronique en transmission. De plus,
des analyses par diffraction des rayons X ont contribué a lidentification de phases en
présence. En addition a cet ensemble de caractérisations, une analyse en sonde atomique
tomographique a été réalisée au GPM (Université de Rouen Normandie). Pour chaque

méthode, la préparation des échantillons sera détaillée.

2.2.1. Microscopie optique
Les observations en microscopie optique permettent de vérifier la santé générale du lingot
(zone non fondue, fissure...) ainsi que 'homogénéité et la morphologie de la microstructure
(taille et proportion des dendrites) avec une résolution micrométrique. Ces observations ont
été réalisées sur un microscope optique Olympus GX51. L’acquisition et 'analyse des images

ont été effectuées avec le logiciel Olympus Motion.
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La surface des échantillons a été polie mécaniquement avec du papier abrasif SiC jusqu’au
grade 1200, puis une attaque électrolytique a été réalisée dans une solution d’acide oxalique

(10 % vol. dans 'eau) a un courant de 6 A pendant 20 & 30 s.

2.2.2. Microscopie électronique a balayage
La microscopie électronique a balayage (MEB) permet d’analyser la microstructure d’un alliage
avec une résolution spatiale de l'ordre de la dizaine de nanomeétres. Dans ce travail, les
observations ont été réalisées a I'aide d’'un MEB FEG (Field Emission Gun) Zeiss Supra 55VP,
en utilisant deux modes de travail : le contraste en électrons secondaires ou rétrodiffusés. Ce
microscope est équipé d'un détecteur EDX (ou EDS, Energy Dispersive X-ray Spectroscopy)
Xmax 80 mm? (Oxford Instruments) pour les analyses chimiques locales et d’'un détecteur
EBSD (Electron BackScattered Diffraction) HKL Nordlys 2 (Oxford Instruments). Le traitement
des données acquises par ces deux détecteurs a été effectué avec le logiciel AZtec (Oxford

Instruments).

Ponctuellement, notamment pour les analyses des éprouvettes des essais d’'usure, un MEB

JEOL 6500F, travaillant en contraste en électrons secondaires, a été utilisé.

Pour les observations et les analyses chimiques locales, les surfaces des échantillons ont été
polies mécaniquement avec du papier abrasif SiC jusqu’au grade 1200 puis avec des tissus
feutrés et des solutions contenant des particules de diamant en suspension de tailles
différentes (3 um puis 1 pm). Pour les acquisitions de cartographies EBSD, les échantillons
ont été électropolis avec une solution d’acide perchlorique (6 % vol. dans I'’éthanol) a une
tension comprise entre 20 et 25V en fonction de l'alliage, pour une durée de 60 s. Cette
préparation de surface permet de s’affranchir des contraintes résiduelles induites par le

polissage mécanique, et d'obtenir un taux d’'indexation élevé.

2.2.3. Microscopie électronique en transmission
La microscopie électronique en transmission (MET) a été utilisée ponctuellement, pour
I'analyse des zones précises de la microstructure d’'un des alliages congus afin d’identifier les
phases en présence et leur orientation cristallographique. Les lames minces ont été prélevées
avec un FIB? (Focused lon Beam) Dual Beam Helios 600i de FEI (Thermofisher), équipé d’une
colonne électronique FEG Elstar et d’'une colonne ionique Thomahawk avec une source d’ions
gallium. Les lames ont ensuite été analysées a I'aide d’un microscope conventionnel Phillips

CM200, travaillant sous une tension d’accélération de 200 kV.

3 Le prélévement des lames a été réalisé par M. Matthieu Lenci.
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2.2.4. Diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X (DRX) permet d’identifier les phases d’'un matériau (structure
cristalline et paramétres de maille) par I'analyse du faisceau de photons diffracté au contact
de la matiére. L’appareil utilisé pour réaliser I'acquisition des diffractogrammes* est un X'Pert
Pro MRD de Panalytical équipé d’un tube émettant une radiation K, Cu de longueur d’onde
0,154 nm. Les acquisitions sont effectuées entre des angles 26 de 20 et 120° avec un pas de
0,08°. Le temps de comptage par pas est de 60 s. Le dépouillement des diffractogrammes et
l'identification des phases en présence ont été effectués en utilisant le logiciel HighScore et la
base de données PDF-4+ (versions 2021 et 2022).

La préparation de la surface est la méme que pour les observations en microscopie

électronique a balayage.

2.2.5. Sonde atomique tomographique
Une analyse de la composition chimique d’un de nos alliages a été réalisée par sonde
atomique tomographique (SAT)°. Ces analyses permettent I'identification précise, avec une
résolution atomique, de la composition d’'une zone d’intérét. L'analyse se fait a une échelle
locale, ne dépassant pas une centaine de nanométres, sur des échantillons préparés sous
forme de pointes. Leur préparation nécessite plusieurs étapes: un polissage mécanique
(jusqu’au grade 4800) est suivi d’'une attaque chimique au Nital (éthanol et 3 % vol. de HNOs,

20 s a température ambiante) ; ensuite, les pointes sont découpées au FIB.
2.3. Caractérisation mécanique

2.3.1. Essais de dureté
Deux types d’essais ont été réalisés, visant soit a identifier la dureté de 'ensemble de I'alliage
avec une charge importante (macrodureté), soit de mesurer celle d’'une phase ou zone de la
microstructure avec une masse plus faible (microdureté). Chaque échantillon a été au

préalable poli mécaniquement avec du papier abrasif SiC jusqu’au grade 1200.

Les essais de macrodureté ont été réalisés sur un appareil Dia Tester 2Rc (Wolpert) équipé
d’un poingon pyramidal a base carrée (Vickers) sous une charge de 10 kgf maintenue pendant
10 s. La valeur moyenne de la dureté des alliages a été calculée sur une dizaine d’empreintes
dont les diagonales ont été mesurées. En accord avec la littérature, deux empreintes

successives ont été séparées d’une distance d’au moins trois fois leur diagonale.

4 Les mesures ont été réalisées par Mme Nathalie Peillon.

5 La préparation d’échantillons et les analyses ont été effectuées au Groupe de Physique des Matériaux
(GPM, CNRS UMR 6634, Université de Rouen Normandie) par M. Frédéric Danoix.

55



Chapitre 1. Méthodes numériques et expérimentales

Les essais de microdureté ont été effectués avec un microdurométre Matra MVK-1H (Buehler)
équipé aussi d’un poingon pyramidal a base carrée avec une charge de 50 g maintenue
pendant 10 s. L'emplacement des empreintes a ensuite été vérifié par microscopie
électronique a balayage, afin de les attribuer exactement a une phase ou a une zone définie

de la microstructure.

2.3.2. Essais de compression a chaud
Les essais de compression uni-axiale ont été réalisés sur des éprouvettes cylindriques de
5 mm de hauteur et de 3 mm de diamétre, découpées dans les lingots bruts de solidification
par électroérosion. La direction de sollicitation mécanique dans ces essais est paralléle a la
hauteur du lingot (direction H, Figure II-5b). Afin de diminuer le frottement entre le tas de
compression et la surface de I'éprouvette, cette derniére a été revétue de Teflon. Une force
de précharge, de 500 N pendant 5 min, est imposée avant le début de chaque essai. La

compression est réalisée a une vitesse de déformation de 103 s™.

Les essais ont été réalisés a trois températures : 25°C, 100°C et 180°C. Pour les essais a
haute température, les tas sur lesquels repose I'échantillon sont chauffés avec un temps de
stabilisation de la température de 10 min. Pour chaque essai, I'échantillon est laissé 5 min en
précharge (500 N) afin que la température de I'échantillon atteigne celle de la consigne. Cette

meéthode permet d’obtenir une précision sur la température de 1°C.
2.4. Caractérisation tribologique

Des essais tribologiques circulaires ont été réalisés avec une configuration bille-disque (« ball-
on-disc ») sur un tribométre rotatif (anciennement CSM, Anton-Paar). Dans cette
configuration, la bille est tenue par un porte-échantillons sur lequel est appliquée la force
d’appui ; I'échantillon plan a tester est placé en dessous et mis en rotation. Les conditions des
essais sont détaillées dans le Tableau II-2. Une bille en carbure de tungsténe (WC) de
diamétre 6 mm a été utilisée en tant que contre-matériau. Afin d’assurer des conditions
reproductibles a 'ensemble des essais, chacun d’entre eux est réalisé avec une bille neuve.
Les échantillons sont des disques de 30 mm de diamétre et 5 mm d’épaisseur, découpés par
électroérosion dans les lingots bruts de solidification. La surface sur laquelle est appliqué la
charge est perpendiculaire a la hauteur du lingot (direction H, Figure II-5b). Ces surfaces ont
été préalablement polies mécaniquement avec des papiers abrasifs SiC jusqu’au grade 1200,
puis nettoyées a I'’éthanol. Pour que les résultats soient comparables, les alliages de référence
de cette étude tribologique (Stellite 6, NOREM-SE et FeCrB-SE) ont été testés dans des

conditions identiques a celles des alliages congus.
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Tableau II-2 - Conditions des essais tribologiques circulaires.

Force normale 10N
Rayon de la piste 8 mm
Longueur de I'essai 3000 cycles (~150 m)
Vitesse de rotation 1,5 mm.s"
Température Ambiante
Lubrification Aucune

Apreés les essais d’'usure, des images de I'aspect général des disques ont été prises a l'aide
d’'une loupe binoculaire. Celles-ci permettent d’observer la coloration éventuelle de la piste
d'usure ou d’estimer la quantité de débris, qualitativement par comparaison de disques
différents. Ensuite, les débris autour des pistes d’'usure ont été récupérés et les disques ont
été nettoyés a I'éthanol en prenant soin de ne pas abimer les pistes d'usure. Enfin, une
cartographie 3D de la surface a été réalisée grace a un profilométre a optique confocale Altisurf
500 SN (Altimet) avec une sonde optique CL3-MG70 SN.

Pour des observations plus fines en vue de dessus, les disques d’usure ont été métallisés par
revétement a I'aide d’une cible en or, sous vide (5.107 bar) avec un courant de 20 mA pendant
30 s. L’épaisseur de la couche d'or est comprise entre 4 et 5 nm. Ensuite, des coupes
transversales (Figure 11-6) de ces disques ont été réalisées a 'aide d’'une scie a fil (diamétre
du fil de 300 uym, dont la surface est recouverte de particules de diamant de 60 ym de
diameétre). Les profils ont ensuite été polis mécaniquement avec du papier abrasif SiC (grade
1200) puis des solutions de particules de diamant en suspension (3 et 1 um) sur des tissus
feutrés. Enfin, ils ont été métallisés de la méme maniére que les pistes d’usure en vue de

dessus.

Figure II-6 - Coupe transversale d’un disque pour la détermination des mécanismes d’usure en vue de
profil. La fleche en rouge représente le sens de glissement de la bille sur le disque.
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Chapitre lll. Conception d’alliages : modeéles et optimisation

L’objectif de ce chapitre est de décrire la méthode de conception d’un ou plusieurs alliages
pour le remplacement de la Stellite 6. Pour cela, un algorithme génétique multi-objectifs avec
contraintes sera utilisé. Celui-ci requiert des modéles pour le calcul des critéres, parmilesquels
on distinguera les objectifs et les contraintes. La premiére partie de ce chapitre est consacrée
a la mise en place de modéles avec des outils de fouille de données, la deuxiéme partie
s’intéresse aux prédictions thermodynamiques et la troisieme partie décrit la conception

d’alliages par optimisation combinatoire.

Le cahier des charges de la conception de nouveaux alliages pour le remplacement de la
Stellite 6 reprend les principales caractéristiques de I'alliage a base de cobalt. De ce fait, une
dureté et une résistance a l'usure, semblables a celles de la Stellite 6, seront recherchées.
Ensuite, en termes de microstructure, la matrice de l'alliage devra étre austénitique ; I'effet
TRIP de cette matrice austénitique sera recherchée afin d’'améliorer la résistance a I'usure de
l'alliage. Pour la résistance a la corrosion, la teneur en chrome libre dans la matrice
austénitique sera maximisée. Enfin, dans l'optique du dépdt de l'alliage par procédé de

soudage, sa fabricabilité sera prise en compte.

1. Modélisation de la dureté et de la résistance a I'usure

Aucun modéle physique ne permet de relier la composition chimique d’un alliage a sa valeur
de dureté ou de résistance a l'usure, en tout cas pour les catégories d’alliages qui nous
intéressent ici. La modélisation de ces propriétés sera alors faite en utilisant des outils de
fouille de données (data mining). Pour cela, il est nécessaire de disposer d’'une base de
données contenant une quantité d’alliages aussi grande que possible, de compositions
diverses et associées aux propriétés dont la modélisation est souhaitée. Comme il a été décrit
dans le chapitre précédent, les compositions nominales, c’est-a-dire la teneur en chaque
élément, représentent les variables d’entrée alors que les propriétés sont les variables de

sortie. Ces derniéres seront prédites par la suite pour des compositions « inconnues ».
1.1. Construction d’'une base de données

La premiére étape de la modélisation a consisté a réunir des compositions d’alliages existants
associées a leur dureté et/ou résistance a l'usure pour constituer une base de données
exploitable pour des outils de fouille. Pour éviter au maximum les biais liés a la microstructure,
les matériaux sélectionnés sont uniquement des alliages qui ont été étudiés a I'état coulé ou

soudé, de sorte que leur microstructure soit caractéristique d’un état brut de solidification.
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Ces informations proviennent de publications dans des revues scientifiques et de rapports
d’études internes a des entreprises (Framatome, Areva, Velan) ou a des organismes (CEA,
EPRI) auxquels nous avons eu accés et concernant des alliages ayant été étudiés et/ou
développés ces dernieres décennies en vue d’applications tribologiques dans I'industrie
nucléaire. La majeure partie des alliages contenus dans notre base de données ont pour
I'élément principal le fer, le nickel ou le cobalt. Tous ces alliages ne seront pas utilisés pour
établir les modéles ; ce point sera détaillé ultérieurement. Notons cependant que notre base
de données « initiale » comporte 284 alliages dont 132 a base de fer (46 %), 121 a base de
nickel (43 %) et 31 a base de cobalt (11 %). Seize éléments chimiques différents peuvent

entrer dans leur composition.
1.2. Corrélation entre dureté et composition chimique nominale

1.2.1. Conversions entre échelles de dureté

Dans les documents dont les données ont été extraites, la dureté a été mesurée selon deux
échelles : Rockwell (HRC) ou Vickers (HV). De nombreuses sources donnent des tableaux de
conversions, mais ceux-ci dépendent de la catégorie d’alliages [103], [104]. La dureté
Rockwell est généralement utilisée pour les duretés élevées (par exemple, pour évaluer le
comportement d’aciers trempés) alors que la dureté Vickers est plus versatile et permet de
mesurer des duretés dans une gamme plus large. La plupart des alliages d’intérét pour cette
étude se trouvent dans la zone de recouvrement des deux méthodes de mesure et les données
bibliographiques disponibles font appel soit a 'une soit a l'autre. Pour pallier la difficulté de
comparaison de tels ensembles de données, une régle de conversion, spécifique aux
catégories d’alliages ici considérées, a été créée. Pour cela, avec les alliages de la base de
données dont les duretés Vickers et Rockwell sont connues, une régression polynomiale a été
établie : un polyndme de degré 2 semble satisfaisant comme le montre la Figure Ill-1. A titre
de comparaison, sur cette méme figure ont été tracées les courbes de tendance (polynémes
de degré 2) déterminées a partir de tables de conversion existantes [1], [2]. On constate que
ces méthodes sous-estiment la dureté Vickers des alliages ici pris en compte, d’'une centaine
de HV.

La régression polynomiale que nous proposons a permis de convertir toutes les valeurs de
dureté Rockwell en dureté Vickers, en veillant a respecter la plage de validité de la régression.
La dureté Vickers, qui est mesurée en kg-force/mm?, sera utilisée pour la création du modéle

numérique dans cette étude.
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Figure Ill-1 - Courbe (en bleu) de conversion des données de dureté de I'échelle Rockwell (HRC) a
I'’échelle Vickers (HV), élaborée pour les alliages de la base de données dont les valeurs de dureté
HRC et HV sont connues. Comparaison avec des tables de convertion issues des données
bibliographiques (courbes violette et orange) [103], [104].

1.2.2. Modélisation de la dureté
1.2.2.a. Choix de I'ensemble de données
Certains alliages courants, tels que le NOREM 02, ont été largement étudiés par des auteurs
différents. De ce fait, ils sont présents a plusieurs reprises dans notre base de données
« initiale ». La multiplication des valeurs de sortie (dureté) pour une seule et unique entrée
(composition nominale) entrainerait une augmentation de l'incertitude sur les prédictions. Pour
de tels cas, il a donc été choisi de ne prendre en compte dans le modéle qu’une seule valeur
de dureté, correspondant a la moyenne des valeurs répertoriées dans le jeu de données. Le
nombre d’alliages pris en compte dans le modéle est donc inférieur au nombre d’alliages dans

la base de données « initiale ».

La modélisation des données de dureté a été réalisée avec l'aide d’'un outil de fouille de
données et plus précisément une régression non linéaire et multi-variables de type processus
gaussien. Tout d’abord, plusieurs combinaisons de données ont été modélisées, en prenant
en compte plus ou moins d’alliages, en fonction de leur élément majoritaire : ainsi, des bases
Fe+Ni, Fe et Ni ont été créées. La procédure de création du modéle, qui sera décrite dans les
paragraphes suivants, a été répétée pour chaque combinaison. La modélisation de la dureté
des alliages a base de nickel a échoué, ce qui a conduit a sélectionner le modéle construit
uniquement a partir des alliages a base de fer, pour lequel une corrélation satisfaisante semble

exister.

1.2.2.b. Procédure de création et validation du modéle
Le modéle, comportant uniquement les alliages a base de fer, a été construit avec 87 alliages

dont la composition est décrite par quinze éléments chimiques : Fe, C, Cr, Mn, Mo, V, W, Co,
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Ni, B, Nb, Si, N, Al et Ta. Cependant, nous chercherons a simplifier 'espace de compositions
en diminuant le nombre d’éléments présents, et de ce fait le nombre des variables de notre

modéele, ce qui permettra, en principe, d’améliorer sa qualité.

Pour définir un systéme a quinze éléments, quinze descripteurs sont nécessaires. Or, dans un
alliage, la somme des teneurs en éléments chimiques est toujours égale a 100 % mass. ; une
des variables d’entrée n’est donc pas indépendante. Cela permet de supprimer un des

descripteurs (dans notre cas, il s’agira de la teneur en fer), portant leur nombre a quatorze.

D’autres simplifications viennent de I'analyse détaillée des compositions des alliages de la
base de données ; la Figure IlI-2 montre la fréquence d’apparition des éléments d’alliages
dans ce jeu de données. Le fer étant présent dans tous les alliages, il n’est pas représenté sur
ce graphique. Deux éléments (aluminium et tantale) ne sont présents que dans un alliage
chacun. Il a donc été décidé de supprimer ces deux alliages et d’éliminer Al et Ta de I'espace

de compositions : ceci réduit le nombre de descripteurs a douze et le nombre d’alliages a 85.

Cette réduction du nombre de descripteurs devrait avoir pour effet d’augmenter la précision
du modéle ; les alliages congus ultérieurement ne devront donc pas contenir les éléments
éliminés, mais la capacité a prédire les propriétés d’alliages en contenant aurait de toute fagon
été médiocre. Notons toutefois que si le ratio entre nombre de données et de variables (environ
sept) s’en trouve amélioré grace a cette approche, il reste cependant assez faible. Un ratio
d’au moins dix est généralement recommandé en fouille de données, mais I'étape de validation
décrite ci-aprés permettra de juger de la robustesse du modéle. Les bornes des teneurs en
éléments chimiques des alliages et des duretés sont résumées dans le Tableau llI-1, et

montrent que I'espace de compositions balayé par ce jeu de données est large.

Le choix de I'ensemble de données, précédemment fait, oriente notre recherche de nouveaux
matériaux vers des alliages a base de fer uniquement. En effet, pour des raisons de précision,
le modéle n’est robuste que pour une certaine gamme de compositions, qui est décrite dans
le Tableau llI-1; le risque pris avec une extrapolation significative en dehors de ces bornes

serait trop grand.
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Figure Ill-2 - Fréquence d’apparition de chaque élément chimique dans les alliages du jeu de données
de dureté.

Tableau llI-1 - Bornes des teneurs en éléments chimiques (en % mass.) et dureté (en HV) du jeu de
données ayant servi a la création du modéle de dureté.

C Cr Mn Mo V W Co Ni B Nb Si N HV

Min. 0 0 0 0 0 0 0 0 0 0 0 0 200

Max. 9 41 5.5 13 3 45 1 16 8 10.5 12 0.4 1500

La premiéere étape de validation de ce modéle est la prédiction des données d’apprentissage
a partir de la composition d’un alliage. La Figure llI-3a présente les duretés prédites en fonction
des duretés répertoriées dans la base de données. Un modéle idéal prédirait exactement les
valeurs de duretés, ce qui se traduirait par la droite en pointillés rouge. Les barres d’erreur
matérialisent l'écart-type de la distribution calculée, de part et d’autre des prédictions
moyennes. Ce modéle semble assez performant car les points sont regroupés et proches de
cette droite idéale. La Figure 11l-3b correspond a un modéle plus robuste dans lequel I'écart-
type a été retranché aux valeurs prédites. Le constat est qu’une grande majorité des points
sont en dessous de la droite du modéle idéal. Ce modéle est dit « pessimiste » et permet
d’éviter une surévaluation des prédictions. La méme soustraction sera effectuée pour prédire
les valeurs de dureté dans [loptimisation future, afin de rechercher des alliages

« garantissant » une valeur de dureté minimale, dans une optique de « conception robuste ».
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Figure llI-3 - a) Comparaison de la dureté prédite par le modéle avec la dureté mesurée pour les alliages
de la base de données, b) duretés prédites dont I'écart type a été retranché (prédictions
pessimistes), pour les 85 alliages du jeu de données.

La seconde étape de validation du modeéle, ou validation croisée deux fois répétée dix fois,
permet de s’assurer que la prédiction de la dureté a partir de compositions « inconnues »
donne des résultats proches de ce qui a été mesuré et répertorié dans la base de données.
Les résultats sont donnés dans le Tableau IlI-2. L’erreur commise en créant le modéle sur la
moitié des données est en moyenne proche de 30 %. Cela peut étre expliqué par le faible
nombre de données (42 ou 43 par groupe) en comparaison du nombre de variables (12
descripteurs). Une validation avec un lot d’entrainement de 60 alliages (et 25 dans le lot de
test) réduit I'erreur commise de moitié. Cette réduction est donc encourageante pour les
prédictions futures sur les compositions inconnues lors de 'optimisation, puisque le modéle

aura alors appris sur I'ensemble des 85 données.

Tableau lllI-2 — Moyenne des erreurs entre prédictions et mesures sur les groupes d’essais aléatoires
de la validation croisée deux fois répétée dix fois. « MAE » signifie Mean Absolute Error, « MAPE »
Mean Absolute Percentage Error et « RMSE » Root-Mean-Square Error.

‘ MAE [HV] MAPE [%] RMSE [HV]

Moyenne ‘ 140 + 14 277 200+ 19

La Figure lll-4 présente le positionnement des trois alliages de référence (Stellite 6,
NOREM 02 et « FeCrB ») dans le modéle pessimiste. La Stellite 6 n’étant pas présente dans
le jeu de données ayant servi a la création du modéle (puisqu’étant a base de cobalt), sa
dureté réelle est indiquée sur ce graphique afin de montrer que la majorité des alliages de ce
modeéle ont une dureté plus élevée. En particulier, les deux autres alliages ayant été

sélectionnés comme références pour la présente étude (NOREM 02 et FeCrB, dont la dureté
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indiquée est celle qui a été prise en compte dans le modéle) ont des duretés supérieures

d’environ 250 HV et se placent au milieu de la gamme de dureté du modéle.
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Figure lll-4 - Positionnement des alliages de référence dans le modele de dureté. Les alliages
NOREM 02 et FeCrB sont présents dans le modéle. La Stellite 6 est placée a titre indicatif sur le
graphique et n’est pas présente dans le modéle.

1.3. Corrélation entre résistance a I'usure et composition nominale

La deuxiéme propriété qui sera prise en compte dans la conception d’alliages est la résistance

a l'usure.

1.3.1. Diversité des données de résistance a 'usure
Le jeu de données pour lesquelles la résistance a I'usure a été évaluée comprend 122 alliages,
dont 46 a base de fer (38 %), 70 a base de nickel (57 %) et 6 a base de cobalt (5 %).

La résistance a l'usure est évaluée par un essai tribologique. Cependant, il existe plusieurs
types d’essais avec des configurations différentes [105] (pion sur disque, bille sur disque,
frottement rotatif ou linéaire...) et des contre-matériaux différents (identique au matériau
d’étude ou matériau « dur » de type céramique ou cermet). Enfin, les conditions d’essais
(charge, vitesse, durée de I'essai, température, présence et type de lubrifiant...) sont aussi
des paramétres variant d’'une étude a une autre. De méme, la grandeur mesurée, pendant ou
a l'issue de I'essai, peut aussi différer (volume ou masse usés, profondeur de la piste...). La
comparaison des résultats d’études distinctes est donc le plus souvent impossible a cause de
ces conditions diverses. Les alliages de la base de données constituée lors de cette étude ne
sont pas épargnés par cette difficulté. Si les conditions d’essai étaient incorporées aux
variables de la régression — comprenant déja les éléments chimiques, on rajouterait
probablement plusieurs dizaines de variables et le probléme deviendrait trop complexe pour

étre traité par un processus gaussien avec ce faible nombre de données.
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Récemment, les études pour le remplacement des Stellites se sont multipliées. Afin de montrer
la performance des alliages a base de fer ou de nickel, des comparaisons ont parfois été faites
entre de tels alliages et la Stellite 6. L’avantage est que ces comparaisons sont faites, pour
une étude donnée, dans des conditions d’essai similaires pour tous les alliages. Parmi
'ensemble des données d’usure disponibles, il a été ainsi possible d’identifier 35 alliages
(toutes bases confondues : fer, nickel et cobalt) ou chaque composition a été comparée avec
au moins une autre testée dans les mémes conditions. Faute de comparaisons avec d’autres
matériaux testés dans des conditions identiques, de nombreux alliages n'ont cependant pas
pu étre exploités par cette méthode (rappelons qu’il y avait 122 alliages au départ). Le jeu de
données exploitables comprend donc 35 alliages, dont 15 sont a base de fer, 14 a base de
nickel et 6 a base de cobalt. Les bornes des treize éléments chimiques définissant les
compositions des 35 alliages du jeu de données sont indiquées dans le Tableau I1I-3. De la
méme maniére, la somme des teneurs en éléments chimiques étant égale a 100 % mass., on
peut s’affranchir d’'un descripteur. La teneur en fer ne sera donc pas renseignée pour la

création du modéle, portant ainsi le nombre de descripteurs a douze.

Tableau Ill-3 - Bornes des teneurs en éléments chimiques (en % mass.) du jeu de données ayant servi
a la création du modéle de résistance a l'usure.

Fe C Cr Mn Mo V w Co Ni B Nb Si N

Min. 0 0 85 0 0 0 0 0 0 0 0 0 0

Max. 78 2 35 12 32 3 34 62 82 34 65 7 0,2

1.3.2. Classement par un algorithme de comparaison de paires
Comme cela a été décrit dans le chapitre précédent, la matrice des comparaisons, de taille 35
par 35 (correspondant au nombre d’alliages dans le jeu de données comparables), a été
construite afin d’étre introduite en entrée de l'algorithme SpringRank. En outre, le meilleur
modéle possible correspondrait a la situation ou chaque alliage a été comparé a tous les
autres, ce qui représenterait 35 x 34 / 2 = 595 comparaisons de paires. Cependant, seulement
110 paires ont été évaluées, soit moins de 20 %. A partir de la matrice des comparaisons, un

rang est renvoyé en sortie de l'algorithme.

La Figure IlI-5 présente le rang obtenu par l'algorithme SpringRank pour 'ensemble des
alliages du jeu de données. Le code couleur classe les alliages en fonction de leur élément
principal (fer, nickel ou cobalt). Il est intéressant de constater qu’'une grande majorité des
alliages a base de fer ont un rang plus faible, et donc une résistance a l'usure meilleure, que
les alliages a base de nickel. La Stellite 6 et le NOREM 02 sont situés dans le milieu du
classement (rangs 19 et 15 respectivement). De plus, l'alliage « FeCrB » occupe la premiére

place de ce classement, en accord avec les données bibliographiques (cf. Chapitre I).

66



Chapitre Ill. Conception d’alliages : modéles et optimisation

Comme il a été précédemment expliqué, des alliages a base de fer seront préférentiellement
recherchés dans l'étape de conception, a cause des bornes du précédent modeéle
(Tableau II-1, notamment en termes de teneur maximale en nickel). Cependant, le classement

des alliages en fonction de leur résistance a I'usure nous conforte dans ce choix.

® Fe Ni ® Co

o000 o000 o000 0000 O0OCGO [ N N
t t [
FeCrB NOREM 02 Stellite 6
1 5 10 15 20 25 30 35
Rang [-]

Figure llI-5 - Elément constituant la base de I'alliage (fer, nickel et cobalt, respectivement en orange,
gris et bleu) en fonction du rang obtenu a l'issue du classement par I'algorithme SpringRank. Le
positionnement des alliages de référence y est aussi indiqué.

1.3.3. Création du modéle de résistance a I'usure par régression multi-variables
La modélisation de la résistance a l'usure a été effectuée avec une régression non linéaire
multi-variables de la méme maniére que pour la dureté. Les variables sont les douze éléments
chimiques dont les bornes ont été décrites dans le Tableau IlI-3 et la valeur de sortie est le
rang de résistance a l'usure obtenu par I'algorithme SpringRank. Notons qu’avec 35 points de
données pour 12 variables, nous nous trouvons dans une situation a priori défavorable pour
créer un modéle par fouille de données, un ratio minimal de dix entre nombre de données et
de variables étant généralement recommandé. En I'absence d’autre moyen pour estimer la
résistance a l'usure, un tel modéle sera néanmoins construit puis exploité en conception
d’alliages, en gardant a I'esprit cette limitation théorique. Faute de pouvoir espérer des

prédictions quantitativement justes, on comptera obtenir a minima des tendances correctes.

Afin de valider le modéle de résistance a l'usure, les rangs des alliages ayant servi a sa
création ont été prédits. Les résultats de ces prédictions sont tracés en fonction du rang obtenu
a lissue du classement par I'algorithme SpringRank et sont présentés sur la Figure llI-6a.
L’erreur typique commise sur les prédictions est d’environ six places (sur 35) et les points sont
plus dispersés que dans le cas du modéle de dureté, ce qui indique une moins bonne capacité
prédictive. Ce n’est pas surprenant compte tenu d’une part du faible nombre de données par
rapport au nombre de variables, et d’autre part de I'origine méme des données, qui proviennent
de mesures effectuées a I'aide de techniques trés diverses. La combinaison de l'algorithme
de classement par comparaison de paires et de I'apprentissage machine par une méthode
statistique (processus gaussien) peut « lisser » la dispersion inhérente qui en résulte mais pas
I'éliminer complétement. Par ailleurs, le modéle semble moins précis pour les faibles rangs.
Cependant, les points sont proches de la droite en pointillés rouge qui représente le modéle

idéal, et on peut s’attendre a ce que des tendances correctes aient été apprises. Le modéle
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« pessimiste », présenté en Figure IlI-6b, differe légerement de celui tracé précédemment
(pour modélisation de la dureté). En effet, dans ce cas, le rang de résistance a l'usure sera
minimisé lors de I'optimisation. Ainsi, pour obtenir un modéle plus robuste, I'écart-type est
additionné a la valeur prédite afin de diminuer le risque de sous-estimer le rang prédit. Cette
robustesse semble alors correcte, dans la mesure ou la grande majorité des points se trouve
au-dessus de la droite. Le « pessimisme » du modéle correspond naturellement a une

augmentation du rang d’usure prédit.

Dans le cas de la résistance a I'usure, la validation croisée n’a pas pu étre effectuée, di au
nombre de données insuffisant : en effet, le modéle complet compte a peine trois fois plus de
données que de variables. Aussi, si la séparation aléatoire en deux groupes de taille identique
était faite, d’'une part on aurait un nombre de données beaucoup trop faible par rapport au
nombre de variables (ratio proche de 1,5), et d’autre part, comme les alliages ne sont pas
décrits systématiquement par tous les descripteurs, certains €léments chimiques pourraient
ne pas étre représentés dans le groupe de d’apprentissage, ce qui empécherait la prédiction
du rang pour des compositions du lot de test en contenant. Cette particularité rajoute a la
confiance un peu « aveugle » que 'on doit faire au modéle, en ne s’appuyant que sur les

tendances correctes capturées lors de I'apprentissage.

Enfin, la Figure I1l-6 positionne aussi nos trois alliages de référence dans le modéle pessimiste
de résistance a l'usure. La Stellite 6 et le NOREM 02 se situent dans le milieu du classement
et les prédictions de leur rang ne sont pas trés éloignées du rang que lalgorithme de
SpringRank leur avait attribué. Comme indiqué précédemment, le modéle est moins précis
avec les rangs faibles, ce qui est clairement visible pour l'alliage FeCrB. En effet, le rang
pessimiste prédit par le modéle est proche de 8, pour un rang réel de 1, soit un écart de sept
places et une erreur relative trés élevée. Mais, une fois de plus, la tendance globale semble
correcte — le rang prédit pour cet alliage reste parmi les meilleurs — et devrait pouvoir étre

exploitée a des fins de conception d’alliages.
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Figure lllI-6 - a) comparaison du rang de résistance a l'usure prédit par la régression avec celui qui a
été obtenu par I'algorithme SpringRank, b) positionnement des alliages de référence sur le modele
pessimiste de résistance a l'usure.

1.4. Synthése

Dans cette premiére partie de mise en place des modéles qui serviront au calcul des critéres
d’optimisation, une base de données, composée d’alliages ayant été étudiés pour des
applications de résistance a l'usure, a été construite. Grace a cette derniére, un premier
modéle basé sur une régression non linéaire et multi-variables a été établi entre la composition
chimique nominale d’alliages a base de fer et leur dureté. Cette démarche a échoué pour

d’autres bases comme les alliages a base de nickel.

Ensuite, au vu des difficultés de comparer les résultats d’essais d’'usure a cause des conditions
différentes de mesure, il n’a pas été possible d’utiliser le processus gaussien directement.
Dans un premier temps, l'algorithme SpringRank, un algorithme de comparaison de paires
utilisé jusqu’a maintenant uniquement avec des bases de données biologiques, a permis
d’obtenir des données rangées par ordre de résistance. Les rangs ainsi obtenus ont ensuite
pu étre utilisés comme variable de sortie dans la régression. Les variables d’entrée sont
restées les mémes, a savoir la composition nominale des alliages. Ce modéle, bien que moins
précis que le premier, permettra de donner une indication sur les performances en usure pour

des compositions « inconnues ».

Si, pour des métaux purs, la résistance a 'usure et la dureté peuvent étre corrélées, ce n'est
pas le cas pour des alliages ayant une microstructure plus complexe (précipitation, mélanges
eutectiques...) [20]. La Figure IlI-7 montre la dureté en fonction du rang de résistance a I'usure
pour les alliages a base de fer, nickel et cobalt, présents dans le modéle de résistance a

l'usure. Méme s’il semble apparaitre une légére tendance globale, il est difficile de corréler
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strictement ces deux grandeurs ; il est donc utile de concevoir des alliages en prenant en

compte a la fois la résistance a l'usure et la dureté.

1000
» Fe Ni ® Co

800 1

600 °©

Dureté [HV]

400 - ®

200 4 ; * ; d ; .
0 5 10 15 20 25 30 35
Rang de résistance a l'usure [-]

Figure IlI-7 - Dureté en fonction du rang de résistance a l'usure des alliages a base de fer (en orange),
nickel (en gris) et cobalt (en bleu).

Enfin, il a été constaté, durant la création du modéle de résistance a l'usure, qu’en moyenne
les alliages a base de nickel sont moins résistants, en se classant dans les plus hauts rangs.
De plus, dans la revue de I'état de I'art, I'effet TRIP, capacité de l'austénite a se transformer
sous contrainte en martensite, n'avait pas été montré pour les alliages a base de nickel,
contrairement aux alliages a base de fer (NOREM 02, FeCrB). Pour rappel, ce comportement
contribue a I'excellente résistance a 'usure de la Stellite 6. Pour ces raisons, la conception de

nouveaux alliages pour cette application ne portera que sur des alliages a base de fer.

2. Modélisation de la microstructure de [l'alliage et de ses

caractéristiques

Cette partie est consacrée a la prédiction de certaines caractéristiques de la microstructure
des alliages — type, quantité et composition de phases, et des propriétés qui y sont liées. Nous
allons surtout nous intéresser au phénoméne de fissuration a chaud, a la résistance a la
corrosion et a I'effet TRIP. Dans toute cette partie, les phases formées sont calculées a partir
de la composition nominale des alliages avec la méthode Calphad, implémentée dans le
logiciel commercial Thermo-Calc® [92] avec la base de données TCFE9 (version 9.1). Les
calculs seront réalisés pour rendre compte de I'équilibre des phases ainsi que pour décrire les
conditions de solidification de I'alliage. Dans ce dernier cas, nous ferons appel au modéle de
solidification de Scheil-Gulliver (SG).
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2.1. Fissuration a chaud

La fabrication de nos alliages prévue par les contraintes de service implique leur dép6t sur un
substrat métallique par un procédé de soudage. Ce procédé est souvent a l'origine d’une
fissuration du cordon déposé pendant le refroidissement (Figure 11I-8). Bien qu’une
optimisation des parameétres de soudage peut diminuer le risque de fissuration, la composition
et la structure de l'alliage sont parfois des facteurs 'aggravant [106]. Dans cette étude, nous
nous concentrerons sur I'analyse de deux critéres, basés sur la composition de l'alliage, qui
permettent d’éviter le phénoméne de fissuration: la présence de ferrite 6 en début de

solidification et la limitation du domaine de températures de solidification.

Weld metal

+—— Cracking

'

Figure IlI-8 - Exemple de fissure de soudage [107].

2.1.1. Réle de Ia ferrite 6
La fissuration au centre du cordon de soudure peut étre causée ou aggravée par la ségrégation
d’'impuretés telles que le phosphore ou le soufre sur le front de solidification (Figure 111-9) [108].
Notons que dans nos prédictions les alliages sont considérés comme « purs », c’est-a-dire
que les impuretés sont absentes lors des simulations thermodynamiques. Le présent modéle
propose de les prendre en compte implicitement. En effet, plusieurs auteurs ont montré dans
les aciers que la formation de ferrite §, en début de solidification, limite la ségrégation des
impuretés et donc la fissuration sur le front de solidification [109], [110]. Cet effet est di a une
solubilité des impuretés fragilisantes plus élevée dans la ferrite § que dans l'austénite. Dans
notre démarche de conception d’alliages, nous imposerons donc que la premiére phase

formée lors de la solidification soit la ferrite 6.
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Figure lll-9 - Schéma d'une fissure de soudage due a la ségrégation de soufre sur le front de
solidification, Kirkwood [111].

2.1.2. BTR : définition du domaine de températures de solidification
Au cours de la solidification, les espaces interdendritiques se réduisent progressivement
(Figure 111-10). Lorsque les dendrites sont trés proches les unes des autres, le flux de liquide
n'est plus suffisant pour combler ces espaces, qui risquent de s’ouvrir en raison de la
contraction due a la solidification et aux déformations d’origine thermique, créant des zones
de décohésion. Ce phénoméne est couramment nommé fissuration de solidification (hot
tears), ou fissuration a chaud. La distance entre le point ou la solidification est suffisamment
avancée pour assurer une cohésion compléte (noté « 0 » sur la Figure IlI-10) et celui ou les
espaces interdendritiques peuvent étre comblés par apport de liquide (noté « L » sur la Figure
I11-10) est corrélée a la susceptibilité a la fissuration a chaud. En effet, plus cette distance est
grande, plus la circulation du liquide entre les dendrites est difficile et plus le risque de
fissuration est élevé. Cette distance peut se traduire par une gamme de températures entre
les points « 0 » et « L », dans laquelle la fissuration est susceptible de se produire, aussi
appelée Brittle Temperature Range (BTR). Ces points sont généralement associés a certaines
fractions massiques en liquide, sans que leurs valeurs de référence dégagent un consensus.
Dans cette étude, nous avons suivi 'approche de Rindler et al. [112], en définissant la valeur
de BTR comme la différence de températures entre les états a 20 % et 1 % mass. de liquide,

calculée a partir d’'une simulation de solidification avec le modéle de Scheil-Gulliver.
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Figure llI-10 - Schéma décrivant le phénoméne de fissuration a chaud & travers le domaine de
solidification (BTR, entre les points notés « 0 » et « L »), adapté de Rappaz et al. [113].

Dans I'étape d’optimisation, la BTR sera minimisée pour atteindre les valeurs les plus
basses possibles. Il est aussi intéressant de noter que 'emprisonnement des impuretés par
la ferrite & contribue a limiter le risque de fissuration a chaud, notamment en réduisant le
domaine de températures de solidification, mais cet effet sera pris en compte implicitement en

imposant la présence de la phase ferritique en début de solidification (section 2.2.2).
2.2. Microstructure et phases recherchées

La microstructure recherchée est proche de celle qui est observée dans la Stellite 6 ou d’autres
alliages déja évoqués aprés dépbt par soudage, c’est-a-dire composée de dendrites
austénitiques avec un ou plusieurs mélanges eutectiques dans les espaces interdendritiques.
Les outils de prédiction thermodynamique comme Thermo-Calc® ne permettent pas de
contréler la taille des dendrites, qui est influencée par les parameétres de soudage, et donc de
refroidissement. Ainsi, leur optimisation ne rentre pas dans le cadre de cette étude, qui se
focalise uniquement sur les effets de composition, en admettant que la réponse au procédé
sera similaire pour des alliages développant des phases semblables.

Ce paragraphe cherchera tout d’abord a valider la méthode de prédiction thermodynamique
pour évaluer la structure des alliages ; aussi, la comparaison des structures réelles avec celles
prédites par le logiciel Thermo-Calc®sera réalisée pour tous les alliages a base de fer de notre
base de données. Ensuite, nous définirons les phases souhaitées pour nos alliages ainsi que

leurs caractéristiques.

2.2.1. Analyse préalable : structure réelle versus structure simulée
Tous les alliages de la base de données ont été étudiés dans I'état coulé ou aprés un procédé
de soudage ; leur structure provient donc directement d’une solidification a partir de la phase
liquide sans traitement thermique a posteriori. La microstructure réelle de ces alliages a été
comparée a celle prédite par la simulation de solidification (modéle de SG). Les simulations

ont été réalisées en mode « standard » (interdisant toute diffusion a I'état solide) ou en prenant
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en compte la diffusion des éléments légers (C, B, N), avec l'option « back diffusion ». Les
résultats des deux méthodes de calcul restent trés similaires. Cette comparaison a été limitée
aux alliages pour lesquels une identification stricte de la microstructure a été réalisée (analyse
par diffraction des rayons X principalement, MEB/EBSD ou MET). Les résultats de la
comparaison des phases observées (bibliographie) et prédites (Thermo-Calc) sont compilés
dans le Tableau lll-4. La microstructure est correctement prédite pour seulement 8 alliages sur
42, soit 19 %, mais certaines différences restent modestes (par exemple la nature d’'une phase
trés minoritaire) et/ou peuvent étre expliquées. Par exemple, des différences notables sur la
nature de la solution solide majoritaire (ferrite ou austénite) sont observées. Les
transformations de phase a I'état solide n'étant pas prises en compte dans le modéle de SG,
le fait que la ferrite soit prédite et non observée (symbole |) peut s’expliquer par une
transformation de la ferrite 6§ (formée a haute température) en austénite au cours du
refroidissement. De méme, dans le cas ou l'austénite est uniquement prédite (symbole |) et
que la ferrite est uniquement observée (symbole —), cela peut étre di a une instabilité de
lausténite et a sa transformation (vers la ferrite, perlite, bainite, martensite) lors du
refroidissement. La présence importante d’éléments a-génes (Cr, Mo, W, V, Si) en
comparaison aux éléments y-génes (Ni, Mn, C, N) peut en étre a l'origine. Ce deuxiéme cas
est présent pour quelques alliages de la base de données dont la teneur en chrome ou en
bore est trés importante (respectivement supérieure a 30 % mass. et 3 % mass., pour les
alliages n°32 a 34 et n°69 a 72). Outre ces cas particuliers, la solution solide est prédite

correctement par les simulations thermodynamiques.

Dans le cas des phases dures (carbures, borures et nitrures), quelques différences entre
prédictions et observations sont constatées. Notamment, cette différence est trés visible pour
la phase de type M23Xs qui est souvent prédite mais non observée. Si I'on considere les
compositions de ces alliages (Tableau A-1), on constate dans la plupart des cas une teneur
importante en carbone (supérieure a 2 % mass.). Dans 30 % des cas environ, le borure de
type M2B est aussi prédit mais non observé. Les différences concernant ces deux phases
feront I'objet d’une discussion ultérieure. Enfin, peu de phases observées ne sont pas prédites
(symbole « | »). Ainsi, dans une gamme de compositions similaire a celle de ces alliages, il

semble peu probable de former une phase dure qui n’est pas prédite.
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Tableau lll-4 - Comparaison des phases observées (bibliographie) et des phases prédites
(Thermo-Calc, TCFE9) selon le notation suivante : + prédite et observée, — prédite mais pas
observée, | observée mais pas prédite. Les numéros des colonnes (#) renvoient aux alliages du
Tableau A-1 (Annexe A). Dans la composition des phases, M correspond a un métal et X a un non-
métal (C, B, N).

o) Q
L3 = =2 = 9 § = = = = =

16 + + + + | 63 | — + —

17 + — + + 64 + - — o+ —
18 + + + 65 + — — + + +
19 + — o+ + 66 + — — + + +
29 | + + 67 + - — + +
30 | | + - + — — 69| | — +

31| | + - — — + 701 | — +

32| | — + || — +
33| — — + — 72| — +

M} | - — + — — 73 + +

52 + + 74 + — o+

53 + + 75 + — + + +

54 + + + 76 + — o+ + + +
55 + + 77 + — + + + +
56 + — o+ + 78 + — + + + +
57 + — o+ + 83 | + +

58 + + 84 | | + +

59 + + + 85| + + — 4+ —
60 | — + + 86 + + —
61 + + + — 87 + + + —
62 + + + —_ 88 + + + —

2.2.2. Phases recherchées
La présence de mélanges eutectiques peut étre détectée dans le calcul thermodynamique a
partir de la forme de la courbe de solidification, dont un exemple est donné sur la Figure 111-11,

ainsi que par I'évolution des quantités de phases en fonction de la température. En effet, sur
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une courbe de solidification cela peut se traduire par une augmentation de la fraction du solide
a température constante. Si cette observation est systématique pour les alliages binaires,
solidifiés dans des conditions proches de I'équilibre, pour des alliages d’ordre supérieur une
réaction eutectique peut se traduire par un fort accroissement de la vitesse de formation de
phases solides lorsque la température diminue. L’évolution des quantités de phases fournit
aussi une information sur la nature des phases qui forment un mélange eutectique, dont
'augmentation simultanée de fraction massique de deux phases est la signature. Dans notre
cas, il s’agira de la phase qui forme aussi la matrice (sous forme de dendrites) et d’'une « phase

dure » (typiquement : carbure ou borure).
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Figure lll-11 - Exemple de courbe de solidification de Scheil-Gulliver pour un alliage de composition
Fe-20Cr-4Ni-1C (en % mass.).

En ce qui concerne la matrice (solution solide), il est connu que la ferrite (aussi notée a) subit
un vieillissement a la température de fonctionnement normal d’'un REP (de 250 a 350°C), qui
entraine la décomposition suivante : a« - a + a’ [114], [115]. Cette derniére, dont I'origine est
l'instabilité de la solution solide Fe-Cr, crée une phase riche en chrome particulierement fragile,
aussi notée o’. Les conditions normales de service d’'un réacteur nucléaire imposent donc de
limiter la présence de ferrite dans les aciers inoxydables. La matrice des alliages congus devra
donc étre austénitique (notée y). Cependant, comme cela a été montré préalablement (section
2.1.1), la ferrite, dans sa variante stable a haute température (ferrite ), est tout de méme
nécessaire en début de solidification pour éviter la fissuration. Malgré tout, lors du
refroidissement de I'alliage, la transformation § — y peut s’opérer a I'état solide. Cependant,
seule une quantité limitée de ferrite § pourra étre transformée en austénite : si elle est trop
importante, il subsistera de la ferrite 6 aprés refroidissement complet. Pour déterminer la
fraction maximale de ferrite § amenant a une transformation totale en austénite, la quantité de

cette phase a été prédite a I'aide de Thermo-Calc, puis comparée a la présence ou non de
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ferrite a température ambiante pour les alliages de la base de données. Il a été constaté qu’au-
dela de 10 % mass. de ferrite prédite en début de solidification, cette phase est encore
observée a température ambiante. Lors de la phase de conception d’alliages, il
conviendra donc d’imposer la formation de ferrite 5 tout en limitant sa fraction a 10 %

mass. au maximum.

Enfin, certains auteurs ont montré que le type de phase dure a une influence sur les résultats
d’essais d’usure. Une bonne résistance a 'usure a été observée pour les carbures M23Cs [116],
M-Cs [116]-[118] ou MC [119] et pour les borures M.B [118], [120]. A l'inverse, des borures

plus fragiles comme MB [120] ont une action néfaste et 'alliage se détériore plus rapidement.

2.2.3. Résistance a la corrosion
La présence de chrome dans l'austénite, aussi appelé chrome libre, confére a un alliage une
bonne résistance a la corrosion [121]. La teneur en chrome libre est déterminée par le calcul
de la composition moyenne de 'austénite, dont l'origine et la démarche sont décrites dans le
Chapitre | (section 1.2.3). Il est fixé pour I’étape de conception que la teneur en chrome

libre dans les alliages sera maximisée.
2.3. Effet TRIP : Transformation martensitique sous contrainte

2.3.1. Définition de I’effet TRIP
Le phénomeéne de transformation de phases sous I'effet d’'une déformation plastique est bien
connu des métallurgistes. Portant le nom TRIP (TRansformation Induced Plasticity) et ajoutant
un mécanisme de durcissement et/ou de déformation supplémentaire par rapport aux
mécanismes classiques, il est a I'origine du développement de différentes nuances d’aciers,
dont les aciers riches en manganése, FeMnC [122], [123]. Notons cependant que ce type de
comportement est aussi couramment observé dans des matériaux classiques, tels que I'acier
inoxydable 304 [124]. Cet effet semble étre d’'importance majeure pour le comportement
d’alliages d’usure : il est présent dans les alliages reconnus parmi les meilleurs, tels que la
Stellite 6 [22] ou le NOREM 02. Dans cette partie, la transformation de l'austénite en
martensite sous contrainte sera analysée afin de créer une méthode de prédiction de cette

transformation dans le but de I'inclure comme critére dans la conception d’alliages.

L’effet TRIP correspond a la transformation sous déformation de l'austénite y, de structure
cubique a faces centrées, en martensite, phase métastable tétragonale centrée (notée o’ ¢,

Figure 1lI-12), ou hexagonale compacte (notée ¢).

6 A ne pas confondre avec la phase précédemment nommée o', correspondant a une phase riche en
chrome issue de la ferrite a.
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b) c)
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Austénite y Martensite o’ Ferrite a
c/a>1

Figure lll-12 - Structure cristallographique de : a) l'austénite y, b) la martensite a’, c) la ferrite a [125].

La martensite tétragonale de type o’ est couramment observée dans des aciers tandis qu’elle
présente une structure hexagonale dans des alliages a base de cobalt, dont la Stellite 6 [43].
En ce qui concerne les alliages d’usure, quelle que soit la base de I'alliage et le type de la
martensite, cette transformation a pour conséquence 'augmentation de la dureté de la surface

et une diminution de l'usure [126], [127].

2.3.2. Mise en place d’'un modéle prédictif de I’effet TRIP en conditions d’usure
Ce paragraphe est consacré a la construction d’'un modéle prédictif de la transformation
martensitique sous déformation. Nous chercherons a en déduire la possibilité d’identifier un
critére de conception d’alliages dans lesquelles I'effet TRIP pourrait se produire en conditions

d’usure.

2.3.2.a. Comportement des alliages de la base de données
Tous les alliages de la base de données ne se comportent pas de la méme maniére en termes
de formation de martensite, du moins lorsque cette derniére a été étudiée. Lorsqu’elle est
documentée, 'analyse de la microstructure avant et aprés un essai d’'usure a permis d’identifier

quatre cas de figure, que 'on nommera de la maniére suivante :

-« Trempe » : la martensite se forme au cours de refroidissement a l'issue de la coulée
ou du dép6bt par soudage. Les conditions d’usure ne provoquent aucune transformation
supplémentaire.

-« Trempe + TRIP » : de la martensite est présente a I'issue du refroidissement et sa
quantité augmente lors d’'un essai d’'usure.

-« TRIP » : la martensite n’est pas présente dans la structure initiale, mais sa présence
a été mise en évidence aprés un essai d'usure.

-« Sans martensite » : aucune trace de martensite n’a été révélée, ni avant, ni aprés un

essai d’usure.
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2.3.2.b. Modeéle 1 : différence d’enthalpie libre
La théorie d’'une transformation de phases indique que la force motrice du phénomeéne est liée
a la différence d’enthalpie libre entre la phase fille et la phase mére a la température a laquelle
la transformation se produit [128], [129]. Cette grandeur caractérise la différence de stabilité
des deux phases impliquées : plus sa valeur est négative, plus la transformation est
susceptible de se produire. Dans notre cas, la phase mére est 'austénite et la martensite
(phase fille) peut avoir une structure hexagonale (HCP) pour la martensite ¢ et une structure
tétragonale pour la martensite o’. Comme cette derniere n’est généralement pas décrite par
les modeles thermodynamiques de la méthode Calphad, pour les alliages a base de fer, elle

est usuellement approximée par la phase cubique centrée (BCC).

Nous avons cherché une relation entre la force motrice de la transformation martensitique et
le comportement des alliages de notre base de données. Dans un premier temps, pour chaque
alliage classé précédemment dans une des quatre catégories identifiées, nous avons calculé
la composition moyenne de 'austénite (différente de la composition nominale), par la méthode
décrite au Chapitre Il (section 1.2.3) car seule l'austénite peut se transformer par effet TRIP.
Ensuite, la différence d’enthalpie libre entre la phase austénitique (FCC) et les phases

martensitiques (BCC/a’ ou HCP/g) a été calculée a température ambiante.

Pour cela, Thermo-Calc a été utilisé, dans une configuration particuliére. On isole tout d’abord
l'austénite, avec sa composition moyenne telle que mentionnée ci-dessus, en tant que
systéme a étudier. Une premiére simulation d’équilibre a 20°C permet de calculer I'enthalpie
libre de ce systéme, composé uniquement d’austénite (phase nommée FCC_A1), notée Gpcc,
par suppression de toutes les autres phases de la base de données thermodynamique.
L’'opération est ensuite répétée avec la phase martensitique o’ (approximée par la phase
nommée BCC_A2) dont I'enthalpie est notée Gyz--. La différence d’enthalpie libre entre les

deux phases est calculée a partir de I'équation (l1I-1).
AGrccspee = Gpee — Grec (n-1)

Ce procédé de calcul est répété de maniére identique pour la martensite € (nommée HCP_A3
dans la base de données TCFE9). La différence d’enthalpie libre est calculée a partir de

I'équation (I11-2).
AGrcc—ncp = Guep — Grec (lh-2)

La Figure IlI-13 relie le comportement constaté des alliages, selon les catégories identifiées,

avec les différences d’enthalpie libre calculées.
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Figure 1lI-13 - Comportement des alliages de la base de données en fonction de la différence d’énergie
libre pour une transformation a) de 'austénite (FCC) en martensite a’ (approximée par BCC) et b)
de 'austénite (FCC) en martensite ¢ (HCP).

Que ce soit avec la martensite o’ ou ¢, il est difficile de sélectionner une gamme d’enthalpie
libre pour laquelle les deux comportements comportant I'effet TRIP aient une probabilité plus
élevée de se produire. On pourrait en effet s’attendre a des valeurs trés négatives pour la
transformation martensitique de trempe, se rapprochant de zéro voire devenant Iégérement
positives pour 'effet TRIP et plus positives en I'absence de transformation, comme cela avait

par exemple été établi pour des AHE de la famille CoCrFeMnNi [130].

Une des principales hypothéses pour expliquer de telles différences est que les fonctions
thermodynamiques de la méthode Calphad (comme [I'enthalpie libre par exemple) sont
déterminées pour des températures auxquelles les équilibres thermodynamiques sont atteints,
c’est-a-dire plusieurs centaines de degrés Celsius dans le cas des aciers. Cependant, dans
ce travail, ces énergies libres des phases ont été extrapolées a la température ambiante. Ainsi,
une erreur significative est faite sur les extrapolations et aggravée par le calcul de la différence
entre les enthalpies libres. Quoi qu'il en soit, cette méthode ne pourra pas étre exploitée ici a

des fins de conception d’alliages.

2.3.2.c. Modeéle 2 : température de début de transformation martensitique (Ms)
La seconde grandeur a laquelle la formation de martensite peut étre corrélée est la
température de début de transformation martensitique, notée Ms ; dans ce paragraphe, seule
la martensite o’ sera considérée. Dans la littérature, de nombreuses formules empiriques
existent pour calculer la valeur de Ms en fonction de la composition [131]-[140]. Généralement,
ces formules sont des combinaisons linéaires de teneurs massiques en chaque élément. Le
Tableau I1I-5 présente les coefficients associés aux formules les plus courantes. Notons
toutefois qu’aucune des formules de calcul de Ms renseignées dans la littérature ne prend en

compte la totalité des éléments chimiques présents dans les alliages de notre base de
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données. Le Tableau IlI-5 présente les coefficients de telles formules permettant de calculer
Ms avec les éléments d’alliages potentiellement considérés pour la conception ; seul I'azote

n’est pas représenté, faute de données.

Tableau llI-5 - Eléments pris en compte dans quelques formules de calcul de Ms de la littérature. La
premiéere colonne correspond a une valeur de référence (en °C). Les autres colonnes donnent les
coefficients en K/% mass. Les astérisques « *» indiquent des dépendances complexes
(exponentielle, polynome...) qui ne seront pas détaillées ici.

Références C Cr Mn Mo V W Co Ni Nb  Si

Ishida [131] 545 -330 -14 -23 5 4 0 7 -13 -4 -7
van Bohemen [132]| 565 * 10 -31 12 -8 -13

Barbier [133] 545 * 9,2 -344 -154 10,8 47 -17,3 -3448 -361 -13,7

Andrews [134] 539  -423 -12,1 -30,4 -7,5 -17,7

Steven [135] 561 -474 17 -33 -21 10 -17 -7,5
Nehrenberg [136] | 499 -292 -22 -324 -10,8 -16,2 -10,8

Rowland [137] 499 324 -27 -32,4 -10,8 -10,8 -16,2 -10,8

Grange [138] 538 -350 -37,7 -37,7 -27 -18,9

Kung [139] 539  -423 -12,1 -30,4 -7,5 10 17,7 -7,5

Payson [140] 499 -308 -27 -32,4 -10,8 -10,8 -16,2 -10,8

Afin d’avoir une formule avec le plus d’éléments présents dans la base de données, la formule
d’Ishida [131], qui est a la fois la plus connue et la plus utilisée, et qui prend en compte le plus
grand nombre d’éléments (tous sauf le bore), a été utilisée. Pour les besoins de cette étude,
nous avons complété cette formule par le seul coefficient disponible pour I'élément manquant,
le bore, issu de la formule de Barbier [133]. Sa valeur, extrémement élevée, montre I'effet
majeur du bore sur la température Ms ; toutefois, cet effet se trouve mitigé en conditions réelles

par une trés faible solubilité du bore dans I'austénite.

Le calcul de Ms a été effectué suivant la formule (l11-3) pour chaque alliage et la valeur obtenue
a été mise en relation avec son comportement afin de tracer la Figure 1lI-14. Notons que,
comme dans la partie précédente, les températures Ms ont été calculées a partir de la
composition moyenne de I'austénite, les coefficients des formules de Ms ayant généralement

éteé établis pour des aciers ne contenant pas de précipités en proportion notable.
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M, = 545 — 330% — 14%¢; — 23%pm — 5%po + 4%y + 7%co — 13%y; — 3448%5 — 4%y, — 7%s;
(I11-3)

ou Ms est en °C, et %x (avec X un élément chimique) en % mass.
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+ TRIP

TRIP o
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-100 0 100 200
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Figure llI-14 - Comportement des alliages de la base de données en fonction de leur température Ms
calculée a partir de I’équation (IlI-3). Les lignes rouges délimitent la zone de températures Ms pour
laquelle I'effet TRIP est susceptible de se produire.

La Figure 1llI-14 appelle plusieurs commentaires. Tout d’abord, on constate que tous les
alliages dans lesquels seule la martensite de trempe a été observée se caractérisent par une
Ms supérieure a 80°C. En revanche, la séparation des catégories « Trempe + TRIP », « TRIP »
et « Sans martensite » est moins marquée : une majorité des alliages libres de martensite
avant et aprés essai d’'usure ont une température Ms similaire a celle des alliages TRIP.
Toutefois, en ne dépassant pas une température Ms calculée de 80°C, méme si l'alliage est
partiellement martensitique apres le refroidissement (trempe a l'air), 'austénite qui subsiste
devrait rester disponible pour la transformation martensitique sous contrainte (catégorie
« TRIP + trempe »). ll sera ainsi admis que la gamme de températures Ms comprise entre
10 et 80°C est celle pour laquelle les alliages apportent la meilleure probabilité de
présenter le comportement TRIP en usure. Cette gamme de températures sera donc

utilisée comme critére dans I'étape de conception.
2.4. Synthése

Dans cette partie, la microstructure et ses caractéristiques attendues ont été décrites et
modélisées afin d’identifier un ensemble de critéres pour la conception d’alliages. Nous avons

mis au point plusieurs modeéles thermodynamiques.
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Nous chercherons a concevoir un matériau métallique présentant un lI'ensemble de

caractéristiques suivant :

1. L’alliage doit présenter, a I'état coulé, une structure hypoeutectique. La phase primaire,
dendritique, de structure austénitique, devra étre accompagnée d’un ou plusieurs mélanges

eutectiques composés d’une phase dure (carbure ou borure) et d’austénite.

2. La formation de ferrite 6 au tout début de solidification est souhaitée, afin d’éviter la
fissuration lors de la solidification, en limitant la ségrégation des impuretés fragilisantes (S, P)
dans la phase liquide au cours de la solidification. Cependant, sa quantité ne devra pas
excéder 10 % mass. pour qu’une transformation compléte de la ferrite en austénite puisse se

produire lors du refroidissement.

3. La plage de températures de solidification, dans laquelle la fissuration de solidification est

susceptible de se produire (BTR), sera minimisée.

4. Par ailleurs, les données bibliographiques ont permis d’identifier certaines phases dures
comme bénéfiques pour réduire l'usure : il s’agit en particulier des carbures de type M23Ce,
M7Cs ou MC ou des borures M2B. On cherchera donc a obtenir la présence de ces phases
dans nos alliages, tout en évitant celle des phases réputées trop fragiles ou néfastes pour la

résistance a l'usure (borure MB, carbures primaires de métaux réfractaires).

5. La composition moyenne de l'austénite primaire sera optimisée afin d’y assurer la teneur en

chrome libre suffisante pour une résistance a la corrosion satisfaisante.

6. Enfin, la composition chimique de l'austénite permettra aussi de concevoir des alliages
susceptibles de subir une transformation de I'austénite en martensite (effet TRIP) dans des
conditions d’usure. Cette caractéristique sera déterminée a partir d’un calcul de la température

de début de transformation martensitique, Ms.

3. Conception d’alliages par un algorithme génétique multi-

objectifs

Cette derniére partie est dédiée a I'optimisation des compositions par 'algorithme génétique
multi-objectifs, NSGA-Il, adapté par Menou et al. [7] au cas de la conception d’alliages. Dans
un premier temps, les critéres sur les modéles établis précédemment vont étre rappelés et des
précisions seront données sur les méthodes de calcul et/ou sur les valeurs visées. Ensuite, la
stratégie d’optimisation sera expliquée. Enfin, les résultats de I'optimisation permettront de
choisir des alliages dont les caractéristiques théoriques seront comparées aux alliages de

référence.
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3.1. Critéres d’optimisation

3.1.1. Rappel des critéres de conception et valeurs visées
Lors de l'optimisation des compositions, les critéres choisis pour obtenir les propriétés et
caractéristiques attendues seront calculés a partir des modéles précédemment construits et

explicités.
Les critéres basés sur les modéles de fouille de données sont les suivants :

- Une dureté élevée, d’au moins 450 HV (dureté moyenne de la Stellite 6) ;
- Un rang de résistance a l'usure faible, inférieur ou égal a 19 (correspondant a la
Stellite 6).

Ces deux grandeurs seront exploitées en mode « robuste », c’est-a-dire en prenant en compte

I'erreur prédictive.

La méthode Calphad a permis de mettre au point plusieurs modéles afin de calculer les critéres

suivants :

- Somme des quantités de phases souhaitées (ferrite 5, austénite, M23Ces, MC, M7C3 et
M2B) élevée, c’est-a-dire proche de 100 % mass. ;

- Fraction de ferrite 56 comprise entre 1 et 10 % mass. ;

- Teneur en chrome libre dans la matrice austénitique maximisée ;

- Température Ms comprise entre 10 et 80°C ;

- Domaine de solidification peu étendu, caractérisé par une BTR (Brittle Temperature

Range) minimisée.

3.1.2. Cas particulier : viser une gamme de valeurs
Lorsque la valeur d’'un critére doit étre supérieure ou inférieure a un certain seuil, ou comprise
entre deux bornes, comme par exemple la fraction de ferrite & ou la valeur de la température
Ms, le critere peut étre exprimé sous la forme d'une contrainte a respecter. Toutefois,
'expérience montre que, dans le cas ou de telles contraintes sont trés strictes, c’est-a-dire
difficiles a satisfaire, il peut étre judicieux de les transformer en objectifs a optimiser. Pour cela,
une fonction mathématique (« en U ») est utilisée comme Tlillustre la Figure 1lI-15. Si la
grandeur prédite (en abscisse) par un des modéles n'est pas comprise dans la gamme
souhaitée (indiquée par les bornes y; et y»), alors une fonction linéaire lui est appliquée et la
valeur du critere C sera non nulle et d’autant plus grande que la prédiction est éloignée de la
borne. Dans le cas ou la grandeur prédite se trouve dans l'intervalle visé, la fonction est nulle.
La minimisation de cette fonction C permettra de s’approcher progressivement de cet
intervalle, en espérant que des solutions s’y trouveront finalement. Une fois de telles solutions

obtenues, 'algorithme d’optimisation peut étre lancé en implémentant des contraintes sur ces
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critéres, tout en utilisant les solutions précédemment trouvées comme graines pour
'ensemencement. Il devient alors plus aisé pour l'algorithme de trouver des solutions

satisfaisant ces contraintes.

C

0 >
Y1 Y2 y

Figure llI-15 - Schéma d’une fonction objectif C, applicable a un critére y, pour une optimisation sur une
gamme [y ; y2] par minimisation d’une fonction en « U ».

3.2. Stratégie d’optimisation

3.2.1. Optimisation générale
Dans un premier temps, une optimisation dite générale a été faite afin de tester des alliages
couvrant tout I'espace de compositions présenté dans le Tableau Ill-6. Cette gamme de
compositions correspond aux intervalles de teneurs élémentaires avec lesquels les modéles
de fouille de données ont été construits. Une telle optimisation générale consiste aussi en
I'utilisation simultanée de nombreux objectifs. Concrétement, la plupart des critéres décrits
précédemment sont des objectifs @ maximiser ou minimiser ; certains critéres définis comme
des contraintes sur des gammes sont transformés en objectifs grace a la fonction en « U »
présentée dans le paragraphe précédent. Deux contraintes binaires ont tout de méme été
conservées pour limiter le nombre de résultats (alliages non dominés), c’est-a-dire une dureté

supérieure a 450 HV et un rang de résistance a l'usure inférieur a 19.

Cette étape visait a identifier si I'algorithme pourrait trouver des solutions, indépendamment
d’un des principaux objectifs de ce travail, a savoir concevoir des alliages sans cobalt. Ce point
sera abordé ultérieurement. Dans ce cas d’optimisation, les générations comportent cent
individus et I'algorithme est arrété aprés 25 générations. Le nombre d’alliages non dominés a

lissue de cette optimisation générale est de 442.
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Tableau lll-6 - Espace de compositions dans lequel I'optimisation a été effectuée.

Fe Cr Mn Mo \Y w Co Ni Nb Si C B N
Min 15 0 0 0 0 0 0 0 0 0 0 0
Max | Bal. 40 5 3 3 10 10 5 3 3 5 2 1
Pas ot 01t 01 01 01 O01 01 01 01 0,01 0,01 0,01

3.2.2. Réduction du nombre d’objectifs
Parmi les alliages non dominés de cette optimisation générale, une grande majorité posséde
des teneurs faibles ou nulles en vanadium, cobalt et azote. Dans la mesure ou I'on souhaite
in fine concevoir des alliages sans cobalt, 'absence de cet élément dans nombre d’alliages
optimisés est intéressante car elle indique qu’il n’est pas indispensable. Il en va de méme pour
I'azote, dont le contréle de la teneur lors d’opérations de type soudage est délicat. Le vanadium
n’est pas a éviter par principe, mais sa plus-value semble ici minime étant données les trés
faibles concentrations (de I'ordre de 0,1 % mass.) trouvées la plupart du temps. Cette réduction
« naturelle » a donc été forcée dans la suite de I'étape de conception, en relangant une
optimisation visant aussi a minimiser les teneurs élémentaires en V, Co et N, jusqu’a
I'obtention de plusieurs dizaines d’alliages non dominés dont la teneur en ces éléments est

nulle.

Au fur et a mesure des optimisations successives qui ont été réalisées, le nombre d’objectifs
a été diminué au profit des contraintes. Certains alliages issus des résultats d’optimisations
précédentes et des alliages de la bibliographie ont été introduits comme graines pour
ensemencer la population de la premiére génération en veillant a ce qu’ils respectent les
contraintes imposées. Ces individus imposés dans la premiére génération donnent une base
a l'algorithme génétique afin d’optimiser des compositions dont les performances ont déja été
jugées bonnes précédemment. Dans cette configuration, plusieurs combinaisons de

contraintes et objectifs ont été testées.

Il est intéressant de noter que, pour certaines combinaisons d’objectifs et contraintes, la teneur
en chrome a augmenté jusqu’a plus de 35 % mass., atteignant méme parfois la borne
supérieure (40 % mass.). Ces optimisations comptaient parmi leurs objectifs la maximisation
de la dureté et du taux de chrome libre. Cela s’explique par la compétition entre chrome libre
(dans l'austénite) et chrome participant a 'augmentation de dureté (c’est-a-dire présent dans
les phases dures). De plus, il a été montré précédemment qu’une teneur élevée en chrome
(supérieure a 30 % mass.) méne a une incertitude sur la prédiction de la nature de la solution
solide (ferrite, martensite ou austénite) apres refroidissement (section 2.2.1). Un critere, de

minimisation de la teneur nominale en chrome dans les alliages, a donc été ajouté a ces
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combinaisons. On cherche alors, entre autres, un compromis entre la maximisation de la
teneur en chrome libre dans 'austénite et la minimisation de la teneur nominale en chrome

dans l'alliage.

3.2.3. Optimisation finale
Lorsque les teneurs en vanadium, cobalt et azote sont devenues nulles et que les
combinaisons d’objectifs et contraintes ne possédaient plus que trois ou quatre objectifs (il a
fallu une vingtaine d’optimisations différentes pour arriver a cette étape), I'optimisation finale a
été effectuée. Les objectifs et contraintes de cette combinaison sont résumés dans le
Tableau llI-7. Le nombre d’individus a été augmenté a 500 par génération pour cette
combinaison, et le nombre de générations ayant mené aux alliages résultats est de 557, ce

qui représente environ 25 000 compositions évaluées pour cette derniére étape.

Tableau Ill-7 - Combinaison d'objectifs et contraintes de l'optimisation ayant conduit au choix des
alliages testés pour la validation des modeles. Le critere « Phases autorisées » correspond au
pourcentage cumulé des phases acceptables (ferrite 5, austénite, M23Cs, MC, M;C3 et M2B) a l'issue
de la solidification.

Objectifs Contraintes
Min Max Min Max
Dureté [HV] X Dureté [HV] 450
Rang de résistance a Rang de résistance a
, X , 19
l'usure [-] l'usure [-]
BTR [K] X Chrom;a dans l'alliage 20
[% mass.]
Chrome libre [% mass.] X Phases autorisées [% mass.] | 99,95
Ferrite & [% mass.] 1 10
Ms[°C] 10 80

3.3. Résultats et choix des alliages

Cette derniére combinaison d’objectifs et contraintes a fourni 1335 alliages non dominés. Les
résultats sont présentés sur la Figure l1I-16. Le nombre d’objectifs de cette combinaison est
de quatre, ce qui est difficilement représentable sur un graphique. Cependant, le domaine de
températures de fragilité a la solidification (BTR) de tous les alliages non dominés est
relativement bas, compris entre 25 et 135 K, et présente a priori peu de risque de fissuration
a chaud. En effet, plusieurs auteurs ont montré que pour des aciers inoxydables austénitiques,
la BTR peut atteindre 170 K sans fissuration lors du soudage [141]-[143]. La représentation a
donc été faite en trois dimensions, en occultant la BTR, I'abscisse et 'ordonnée correspondant

respectivement a la dureté et au rang de résistance a l'usure. La troisieme dimension est
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donnée par la couleur des points représentant la teneur en chrome libre conformément a
I'échelle a droite du graphique. La notion de compromis apparait alors assez clairement ; par
exemple, pour une dureté élevée et un rang faible, la teneur en chrome libre sera proche de
10 % mass. ; inversement, les alliages présentant les teneurs en chrome libre les plus élevées

sont les moins durs et les moins résistants a 'usure.

Parmi les 1335 alliages non dominés issus de cette combinaison d’objectifs et contraintes,
tous sont « meilleurs les uns que les autres » (par définition du concept de non domination). II
est impossible de trouver un alliage parfait parmi les résultats. La sélection a donc été faite en
privilégiant certains critéres par rapport a d’autres. Grace a la contrainte sur la dureté, celle-ci
est supérieure a 450 HV pour tous les alliages. De plus, comme le montre la Figure I1I-16, le
rang de résistance a 'usure est faible (compris entre 10 et 14) en comparaison a celui de la
Stellite (19). En premier lieu, aucune limitation n’a donc été faite sur ces deux critéres, qui
étaient déja satisfaisants dans leur définition. Cependant, la teneur en chrome libre dans les
alliages s’étend de 11,2 a 19,8 % mass. environ. Or, un des critéres importants de cette étude
est la tenue en corrosion des alliages en condition de service. De ce fait, les alliages ont été
triés par teneur en chrome libre ; seuls les alliages les plus riches (teneur supérieure a 17 %
mass. de Cr dans la matrice) ont été retenus. Ces alliages ont ensuite été triés par
dureté décroissante ; le premier alliage de cette liste a été sélectionné comme [l'alliage
« AS1 ». Dans une gamme de teneur en chrome libre légérement plus faible (entre 16 et 17
% mass.), le méme tri par dureté décroissante a été effectué ; I'alliage qui en ressort en

premiére position a été sélectionné comme l'alliage « AS2 ».
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Figure llI-16 - Résultats de I'optimisation, ayant conduit a la sélection des alliages AS1 et AS2. Le
positionnement de ces alliages est représenté par des triangles bruns.

Finalement, les compositions des alliages AS1 et AS2, présentées dans le Tableau 111-8, sont
assez proches. Leur structure calculée est présentée dans le Tableau 111-9 et leurs propriétés
prédites dans le Tableau I11-10. L’alliage AS1 contient du manganése et davantage de chrome,
ce qui a pour effet d’augmenter le taux de chrome libre et la quantité de carbures et borures.
Le second alliage, AS2, contient du silicium et moins de chrome et de nickel. La fraction de
carbures et borures est alors moins importante de la méme maniére que le taux de chrome
libre. Il est tout de méme intéressant de constater qu'avec 6 % mass. en moins de carbures et
borures, AS2 est prédit plus dur que AS1 de 120 HV.

En comparaison avec les alliages de référence, les alliages AS1 et AS2 ont des points forts et
des points faibles. Par exemple, la teneur en chrome libre du NOREM 02 est supérieure a
celle des alliages congus. Cependant, ces derniers ont un meilleur rang de résistance a l'usure,
une dureté plus élevée ou encore une teneur en phases dures plus importante. D’un autre
c6té, FeCrB pourrait avoir de meilleurs résultats en usure, mais sa teneur en chrome libre est
insuffisante et la ferrite est absente a la solidification. Les alliages congus, dont le taux de
chrome libre et la quantité de ferrite 6 respectent le cahier des charges, ont de ce fait une

résistance a I'usure moindre, mais tout de méme satisfaisante.
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Tableau IlI-8 - Composition chimique (en % mass.) des alliages AS1 et AS2 sélectionnés parmi les
alliages non dominés de l'optimisation.

Fe Cr Si Mn Mo Ni Nb C B
AS1 Bal. 25 - 2 0,2 1 1.1 1,2 1
AS2 Bal. 22 0,6 - 0,2 0,3 1.1 1,2 1

Tableau IlI-9 - Comparaison de la structure prédite (type et quantité de phases) des alliages AS1 et

AS2, avec les alliages de référence a base de fer (NOREMO2 et FeCrB). Quantités de phases en

% mass.
Austénite  Ferrite 8 | M23Cs MC M7Cs M2B Carbures/Borures
AS1 70,5 5,0 12,9 1,2 - 10,4 24,5
AS2 77,7 4.1 - 1,2 6,1 10,9 18,2
FeCrB-SE* 79,0 - 2,8 - 11,0 7,2 21,0
NOREM 02* 86,8 2,8 1,2 - 9,2 - 10,4

Tableau IllI-10 - Comparaison des propriétés prédites des alliages congus, AS1 et AS2, avec les alliages

référence.
. Rang de .
Dureté résistance 3 Ms BTR Chrome libre
) 0,
[HV] Pusure [ [°C] K] [% mass.]
AS1 600 11,1 43 50 17,2
AS2 722 10,9 76 15 15,9
FeCrB-SE* 719 7,8 (1) 64 50 12,8
NOREM 02* 620 18,4 (15)** -83 45 19,4
Stellite 6 400 — 450 *** 18,6 (19)** - - -

*

des modéles.

*%

Les prédictions de structure et propriétés du NOREM 02 et de FeCrB-SE ont été faites a partir

Le premier nombre correspond au rang prédit par le modéle de régression multi-variables,

alors que le second, entre parenthéses, correspond au rang attribué par I'algorithme SpringRank.
e Ces données proviennent de publications de Ding et al. [31] et Corchia et al. [144].
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4. Résumé et conclusion

Deux alliages, AS1 et AS2, ont été congus a I'aide d’un algorithme génétique multi-objectifs
avec contraintes. Cette approche requiert des modeéles, basés sur des outils de fouille de
données (machine learning) ou des calculs thermodynamiques (méthode Calphad), qui ont
été mis au point afin de calculer les différentes valeurs des critéres d’optimisation (objectifs et

contraintes).

Dans un premier temps, des modéles basés sur la fouille de données ont été mis au point pour
la dureté et la résistance a 'usure. Le modéle de dureté, construit a partir de la composition
de 85 alliages a base de fer de la bibliographie par une régression non linéaire et multi-
variables, montre une bonne performance malgré un ratio données/variables assez faible. La
mise en place du second modéle, prédisant la résistance a 'usure a partir de la composition
nominale de l'alliage, est Iégérement différente. En effet, les données mesurées de résistance
a l'usure sont difficilement comparables du fait de conditions d’essais différentes pour chaque
jeu de données. Un algorithme de comparaison de paires a donc été utilisé afin d’établir un
classement des alliages de la base de données ; un rang leur a été attribué en fonction de leur
place dans le classement. Ce rang a pu ensuite étre corrélé a la composition nominale des
alliages par le méme type de régression que le premier modéle. Ce second modéle montre
une performance moindre du fait du plus faible ratio données/variables (35 alliages pour douze
variables) et de la nature trés diverse des moyens de mesure ayant produit les données. De
plus, le modéle a été construit a partir d’alliages a base de fer, nickel et cobalt, ce qui augmente
'étendue de la gamme de compositions pour ces trois éléments. Une tendance correcte

semble néanmoins avoir été identifiée.

Ensuite, la méthode Calphad, par I'utilisation du logiciel Thermo-Calc et de la base de données
TCFE9, a permis de mettre au point des modéles thermodynamiques. Cet outil permet en
particulier de simuler certaines caractéristiques de la microstructure des alliages par le modéle
de solidification de Scheil-Gulliver. En comparant la microstructure d’alliages de la
bibliographie avec leur résistance a I'usure, une microstructure type a été identifiee comme
devant étre visée. Cette derniére doit étre composée d’austénite et d’un ou plusieurs mélanges
eutectiques composés de phases dures (M23Cs, M7Cs, MC et/ou M2B) et d’austénite. La
composition moyenne de l'austénite a été utilisée pour la détermination de la tenue a la
corrosion grace au chrome libre, mais aussi pour le calcul de la température de début de
transformation martensitique a l'aide d’'un modéle empirique, qui permettra de prédire la
capacité d’'un alliage a avoir un comportement TRIP en conditions d’'usure. Enfin, pour limiter

le risque de fissuration a chaud lors du soudage, 'alliage devra former une faible quantité de
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ferrite & en début de solidification et avoir un domaine de solidification peu étendu, caractérisé

par une faible BTR.

Ces modéles ont été implémentés dans un algorithme génétique multi-objectifs avec
contraintes, afin d’optimiser les compositions au regard du cahier des charges. Plusieurs
combinaisons d’objectifs et de contraintes ont mené a la sélection de deux alliages, AS1 et
AS2, pour I'étape ultérieure de validation des modéles. Bien que les compositions de ces deux
alliages soient proches, chacun présente des caractéristiques théoriques différentes. L alliage
AS1 est plus riche en chrome libre et montre une fraction de carbures et borures plus élevée,
alors que AS2, moins riche en chrome libre, présente une dureté plus élevée (722 HV contre
600 HV pour AS1). Aucun de ces deux alliages n’atteint la teneur en chrome libre du NOREM
02, ou la résistance a l'usure de FeCrB. Cependant, aucun des alliages non dominés ne
présentait un tel rang de résistance a l'usure que le second, ou un taux de chrome libre aussi
élevé que le premier sans diminuer la dureté de plusieurs centaines de HV. La sélection des

deux alliages a donc été une affaire de compromis.
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Chapitre IV. Validation de la premiére étape de conception

d’alliages : évaluation expérimentale de AS1 et AS2

Ce chapitre est consacré a I'étude microstructurale, mécanique et tribologique des alliages
sélectionnés préalablement, AS1 et AS2. Cette étude permettra de confronter les modéles
prédictifs qui ont été mis en place dans le chapitre précédent (Chapitre Ill) a 'analyse des
alliages issus de la démarche de conception numérique. Dans un premier temps, les alliages
seront élaborés selon la méthode décrite dans le Chapitre | et la qualité métallurgique des
lingots coulés (composition chimique, homogénéité) sera vérifiee. L'évaluation expérimentale

des alliages sera réalisée en trois parties :

- Lanalyse de la microstructure et la comparaison de celle-ci avec les prédictions
thermodynamiques ;

- La caractérisation mécanique des alliages avec des essais de dureté et de
compression a différentes températures ;

- La caractérisation tribologique avec des essais de type bille-plan (« ball-on-disc »).

1. Composition chimique et homogénéité des alliages coulés

La composition chimique des alliages est reportée dans le Tableau IV-1. Les teneurs obtenues
en éléments métalliques et interstitiels sont en accord avec les teneurs nominales. Cependant,
dans les deux alliages, la teneur en bore est Iégérement plus élevée (1,2 au lieu de 1 % mass.),
ce qui peut avoir un impact sur les phases formées et sur les propriétés. Les prédictions,
thermodynamiques et des propriétés, seront donc a nouveau effectuées avec la composition
réelle des lingots. Notons aussi que la teneur en soufre, qui n’a pas été prise en compte dans
la démarche de conception d’alliages, reste trés faible, grace au procédé de fusion utilisé, qui

permet I'élaboration d’alliages a partir des éléments chimiques purs.

Tableau IV-1 - Composition chimique (en % mass.) nominale et réelle des alliages AS1 et AS2.
Analyses par ICP-OES et LECO.

Nuance Fe Cr Si Mn Mo Ni Nb C B S (ppm)
Nominale 68,5 25 - 2 0,2 1 1,1 1,2 1 -
AS1
Réelle 67,1 257 - 227 022 112 1,18 1,2 1,21 8,2
Nominale | 73,6 22 0,6 - 0,2 0,3 1,1 1,2 1 -
AS2
Réelle 731 221 07 - 023 034 1,10 122 1,2 7,6
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L’homogénéité et la santé des lingots ont ensuite été caractérisées au microscope optique.
Premiérement, la microstructure est dendritique, ce qui est typique de cet état métallurgique.

Aucune fissure n’a été observée dans les lingots de AS1 et AS2.

La finesse de la microstructure peut influer sur les propriétés mesurées, comme par exemple
la dureté ; nous nous sommes donc intéressés a I'’hétérogénéité des structures coulées. Trois
zones des lingots (notées L4, Ly et L3 en référence a la Figure IV-1) ont été observées en
microscopie optique. La Figure IV-2 montre la microstructure, observée a faible
grossissement, des deux alliages dans ces zones. Le Tableau V-2 répertorie la taille des
dendrites et leur fraction volumique en fonction de la zone d’étude et de lalliage. Il est
intéressant de constater que les dendrites sont légérement plus petites dans la zone L3 que
dans les autres zones. Ce résultat concorde avec la proximité des tubes de refroidissement

de la nacelle d’élaboration et donc avec une vitesse de solidification localement plus élevée.

En ce qui concerne la fraction volumique des dendrites, elle s’éleve a environ 40 % vol. pour
les deux alliages et présente des écarts entre les différentes zones du lingot (entre 37 et 40 %
vol. pour AS1, entre 35 et 45 % vol. pour AS2), qui résultent peut-étre d’une réelle dispersion
mais qui pourraient aussi s’expliquer par une forte incertitude. En effet, chaque mesure de
fraction des dendrites est unique et n’a été effectuée que sur une seule image au microscope

optique.

Figure IV-1 - Schéma en coupe transversale d'un lingot montrant les différentes zones d'observation,
ou « | » est la largeur du lingot et « H » sa hauteur. La zone L3 est la plus proche des tubes de
refroidissement de la nacelle.
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AS1

AS2

Figure IV-2 - Structure des lingots des alliages AS1 et AS2 : différentes zones d’observation (cf.
Figure 1V-1). Images au microscope optique apres attaque éléctrolytique.

Tableau IV-2 - Fraction volumique (en % vol.) et taille moyenne (en um) des dendrites. Alliages AS1 et
AS2. Résultats obtenus par analyse d'images en microscopie optique, avec une moyenne de dix
mesures de taille de dendrite pour chaque zone analysée.

Alliage L1 L2 L3
Fraction des dendrites 40 % 38 % 37 %
AS1
Taille (um) 22+3 21+2 15+ 3
Fraction des dendrites 40 % 35 % 45 %
AS2
Taille (um) 20+ 6 21+6 18+ 3

2. Caractérisation microstructurale des alliages bruts de coulée

Afin d’analyser la structure de nos alliages, et la comparer aux prédictions des modéles, nous
étions amenés a faire appel a un ensemble large de techniques analytiques. En effet, chacune
d'entre elles nous fournit des informations incomplétes correspondant a des échelles
différentes. Cependant, leur complémentarité permet [lidentification précise de la

microstructure des alliages.

En premier lieu, prenons I'exemple de la diffraction de rayons X (DRX). Cette méthode permet
d’identifier la présence d'une phase cristalline et donne sa structure et les paramétres de
maille, mais reste peu sensible a sa composition chimique, sauf si des différences de

composition entrainent une modification du paramétre de maille ou provoquent des extinctions.
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De plus, cette analyse, de caractére global, ne permet pas de localiser précisément une phase

dans I'’échantillon macroscopique étudié.

Ensuite, la microscopie électronique en balayage (MEB) donne une bonne appréciation de la
morphologie des différentes phases, avec une résolution spatiale de l'ordre de quelques
dizaines de nanomeétres. Couplée a I'EDX (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy), elle
permet une analyse chimique locale avec une résolution spatiale de I'ordre de 1 um?3, mais la
détectabilité des éléments légers, comme le carbone et le bore, reste semi-quantitative. Dans
le cas qui nous intéresse, cette technique ne permettra donc pas, seule, de distinguer entre
les différentes phases contenant de tels éléments, telles que les carbures, borures ou carbo-

borures.

Le couplage du MEB est aussi possible avec 'EBSD (Electron BackScatter Diffraction). Cette
technique permet d’identifier une phase de la méme maniere que la DRX, mais elle apporte
en plus un lien avec I'imagerie et permet de relier la phase avec la morphologie de 'ensemble
de la microstructure. Si la taille des cristallites est suffisante, un couplage MEB/EDX/EBSD
permet finalement d’identifier une phase et de déterminer sa composition chimique. Une autre
information est aussi donnée par cette technique : le caractére polycristallin ou monocristallin
d’'une phase ainsi que l'orientation des cristallites dans I'espace et par rapport aux autres.
Dans certains cas, cette information peut apporter des éléments pour 'identification de I'origine
de la phase : par exemple, « vient-elle de la solidification du matériau, ou bien résulte-t-elle

d’une transformation a I'état solide ? ».

Cette étude fera aussi appel a des techniques dont la résolution se situe a I'échelle du
nanometre ou de sa fraction, comme la microscopie électronique en transmission (MET) ou la
Sonde Atomique Tomographique (SAT ; Atom Probe Tomography, APT). Le MET permet
aussi, en exploitant la diffraction électronique, d’identifier la structure d’'une phase, ses
paramétres de maille et de déterminer ses relations d’orientation avec son voisinage, alors
que la SAT indique la composition chimique, atome par atome, d’'un échantillon a une échelle
trés locale (de quelques dizaines de nanométres). Outre la précision de détermination de la
composition, la SAT apporte sa capacité a détecter et a quantifier la présence des éléments
légers (B et C).

Enfin, nos résultats expérimentaux seront systématiquement confrontés aux calculs
thermodynamiques par le logiciel Thermo-Calc, utilisé pour la prédiction des structures de
solidification (modéle de Scheil-Gulliver), notamment en termes de nature et de composition

chimique des phases en présence.
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2.1. Analyse de la microstructure de AS2

Dans un premier temps, la microstructure de 'alliage AS2 sera analysée en détail et comparée
aux prédictions thermodynamiques. La microstructure de I'alliage AS1 sera analysée dans un

second temps par comparaison avec celle de AS2.

2.1.1. Prédictions thermodynamiques et microstructure
Le diagramme de solidification calculé par le logiciel Thermo-Calc et utilisant le modéle de
Scheil-Gulliver (SG) pour l'alliage AS2 est présenté sur la Figure IV-3. Le calcul a été réalisé

a partir de la composition réelle de I'alliage (Tableau 1V-1).

Au refroidissement de I'alliage AS2, la solidification commencerait a la température de 1283°C
avec la formation de ferrite 8, suivie a partir de 1276°C par la solidification d’'un carbure de
type NbC. Ensuite, se solidifieraient I'austénite a partir de 1272°C puis deux mélanges
eutectiques, contenant de I'austénite et respectivement une phase dure de type M2B (a partir
de 1248°C) et une autre de type MsX7 (a partir de 1239°C), ou M est un métal (Cr et Fe
principalement) et X le carbone et/ou le bore. Les fractions des phases prédites en fin de
solidification sont présentées dans le Tableau IV-3. Rappelons que le modéle de Scheil-
Gulliver permet de calculer la structure au cours de la solidification : ainsi, il ne tient pas compte
des transformations de phases a I'état solide, ni pendant la solidification, ni durant le
refroidissement ultérieur de l'alliage. Il est donc possible que la structure observée dans
I'alliage refroidi a température ambiante différe des calculs ainsi réalisés, sans que ceci enléve

de la valeur a 'approche thermodynamique utilisée.
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Figure IV-3 - Diagramme de solidification pour lalliage AS2. Calcul Thermo-Calc, modéle de
solidification de Scheil-Gulliver, base de données TCFEQ.

99



Chapitre 1V. Validation de la premiére étape de conception d’alliages : évaluation expérimentale de AS1
et AS2

Tableau IV-3 — Fractions en phases (en % mass.), en fin de solidification, d'aprés les prédictions
thermodynamiques pour l'alliage AS2.

Ferrite § Austénite NbC M2B M7X3

AS2 ‘ 5,9 751 ‘ 1,2 10,8 6,1

Le diagramme de SG calculé avec Thermo-Calc peut étre comparé, de maniére qualitative, a
un diagramme de solidification expérimental, qui a été réalisé par mesure de la température a
'aide d’'un pyrométre a infrarouge lors de la solidification d’'un lingot de AS2 dans la nacelle
froide (Figure IV-4). Cette mesure est semi-quantitative en raison de I'émissivité de la surface
dont la valeur est inconnue et qui peut varier lors du refroidissement, ce qui fausse les mesures
de température. De plus, la vitesse de formation des phases solides n’est pas constante tout
au long de la solidification. Cependant, il est intéressant de constater une premiére baisse
assez rapide de température (entre 1505 et 1380°C) qui doit correspondre a la solidification
des dendrites. Ensuite, deux paliers eutectiques sont observés a environ 1380 et 1280°C,
caractérisés par un maintien de ces températures pendant plusieurs secondes. Notons que
ces paliers sont nettement plus marqués que dans le cas de la courbe de solidification prévue

par le calcul par le modéle de SG.
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Figure IV-4 - Diagramme de solidification pour I'alliage AS2. Mesure pyrométrique au centre du lingot
pendant la solidification.

La microstructure de l'alliage AS2 est montrée sur la Figure IV-5. L’alliage présente une
structure coulée typique d’'une composition hypoeutectique, complexe et multiéléments. La
différence de composition entre ces phases est a l'origine de leur contraste en électrons
rétrodiffusés. La zone notée « A », qui apparait en gris clair, semble correspondre a des bras

ou lobes de dendrites, et correspond ainsi vraisemblablement a la solidification primaire. En

100



Chapitre 1V. Validation de la premiére étape de conception d’alliages : évaluation expérimentale de AS1
et AS2

fin de solidification, trois mélanges eutectiques se forment, constitués d’'une partie semblable

a la zone « A » et d’'une phase dure (carbure ou borure) :

- Lazone « A » correspond a la phase primaire et apparait en gris clair ;

- La zone « B » représente 'eutectique majoritaire, dont la phase dure apparait en gris
foncé ;

- Lazone « C » représente I'eutectique dont la phase dure apparait en blanc ;

- Lazone « D » représente 'eutectique dont la phase dure apparait en noir.

Figure IV-5 - Microstructure de l'alliage AS2. Image au MEB, contraste en électrons rétrodiffusés (BSE).
La zone annotée A correspond aux dendrites, les zones décrites par des lettres B, C et D sont des
mélanges eutectiques dont une des phases apparait respectivement en gris foncé, blanc et noir.

Le diffractogramme des rayons X de l'alliage AS2 est présenté sur la Figure IV-6. On y
constate la présence de quatre phases : I'austénite, la ferrite et deux carbures de type M23Xs
et (Mo,Nb)C. La description détaillée des phases identifiées est donnée dans le Tableau I1V-4.
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Figure IV-6 - Diffractogramme des rayons X de l'alliage AS2.

Tableau IV-4 - Description des phases identifiées sur le diffractogramme de l'alliage AS2 (Figure I1V-6).

Phase Structure P%r:irl?eéfﬁnc]ie «C;g:%?izifj:rl N° de fiche PDF

Ferrite Im3m (229) a=0,287 Feo.97M0o.03 04-004-2483
Austénite Fm3m (225) a=0,360 Fe 04-014-0264

M23Xe Fm3m (225) a=1,067 Cr23B15Ca5 04-019-8564
(Mo,Nb)C Fm3m (225) a=0,446 NbC 01-075-3087

Plusieurs différences entre les prédictions thermodynamiques et la microstructure réelle de

AS2 sont constatées.

Dans un premier temps, 'analyse par DRX montre une présence importante de la phase
M23Xe, qui n’est pourtant pas prédite par le calcul thermodynamique. Sil'on peut se questionner
sur la quantification de la fraction réelle de cette phase a partir d’'une analyse sur un matériau
massif, sa présence reste indéniable. A I'inverse, la phase dure majoritairement prédite, M2B,

n’apparait pas sur le diffractogramme.

Ensuite, on constate sur le méme diffractogramme une présence significative (non quantifiée
pour des raisons évoquées précédemment) de la phase ferritique a température ambiante en
quantité probablement plus importante que ce qui était attendu. D’aprés les prédictions, la
quantité de ferrite § formée en début de solidification n’est que de 5,9 % mass. ; de plus, au
cours du refroidissement, cette phase devrait étre transformée entiérement en austénite
comme c’est le cas dans des alliages similaires, avec formation de phases secondaires mais
pas de ferrite. La microstructure de notre alliage ne semble donc pas correspondre a ce

schéma de transformation. Cette question sera traitée dans le paragraphe suivant.

L’identification des phases de I'alliage AS2 demande des analyses plus fines de chaque zone.
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2.1.2. Structure des dendrites
La présence de ferrite identifiée par I'analyse en DRX suggére une quantité importante de
cette phase. De plus, le contraste des zones dendritiques au MEB, ainsi que la cartographie
EBSD (Figure IV-7) suggérent une structure perturbée, non monophasée, de ces zones. Sur
la base de ces éléments, des analyses plus approfondies de la structure d’'une dendrite ont
été réalisées par au MET, sur une lame prélevée au FIB. La Figure IV-8a montre une
surprenante structuration interne de la dendrite : elle présente un mélange de grains sous
forme de plaquettes, d’épaisseur de I'ordre de 200 nm, de ferrite et d’austénite. Une telle
structure ne peut pas provenir de la solidification depuis le liquide, car la dendrite serait
monocristalline, avec une orientation cristalline quasi identique en tous points. Ainsi, la
dendrite observée a di subir une transformation au cours du refroidissement, a I'état solide.
Le diagramme de diffraction électronique (Figure 1V-8b), montre la présence simultanée de
ferrite et d’austénite, avec la relation d’orientation de Bain [145] : (1 1 O)crc // (1 0 O)cc et
[0 0 1]crc // [0 O 1]cc. Il est donc certain que cette structure provient d’'une transformation de

l'austénite pendant le refroidissement.

Zone B

Dendrite (zone A)

Figure IV-7 - Structure interne d’'une dendrite de l'alliage AS2. Présence de grains de taille sub-
micronique. La zone « bleue » correspond a l'eutectique de la zone « B » (cf. Figure IV-5).
Cartographie EBSD en contraste d’orientation.

103



Chapitre 1V. Validation de la premiére étape de conception d’alliages : évaluation expérimentale de AS1
et AS2

Figure IV-8 - a) Structuration submicronique d’une dendrite. Image METen champ clair sur une lame
prélevée au FIB. b) Diagramme de diffraction d’une zone représentée par un cercle rouge sur
I'image a), montrant la présence simultanée de ferrite (en vert, axe de zone [0 0 1]) et d’austénite
(en rouge, axe de zone [0 0 1]).

Notons enfin qu’une telle morphologie de 'austénite transformée, avec la présence de lattes
(ou de plaquettes) peut étre assimilée a la présence de martensite, comme ont pu I'observer
Guo et al. [146] pour un acier martensitique en fabrication additive (/aser cladding), ou DeMello
et al. [147] pour un acier Cr-Mo coulé. Cependant, nos analyses par diffraction des rayons X
ou par diffraction électronique n’ont pas permis d’identifier clairement la maille quadratique de
la martensite et donc une transformation displacive de l'austénite. Cependant, au vu d’'un
refroidissement relativement lent de nos alliages a I'état solide, la diffusion du carbone semble
possible, ce qui pourrait résulter en une martensite auto-revenue. En diffraction électronique,
aucun carbure n’est observé dans les dendrites ; la présence d’une structure bainitique
classique n’a donc pas été démontrée mais il existe des bainites sans carbures, partiellement
transformées, dans lesquelles le carbone retourne dans l'austénite résiduelle en cours de
transformation [148], résultant en une faible distorsion quadratique de la ferrite. Par la suite, le
terme « ferrite » sera utilisé pour cette phase sans preuve formelle de la présence de ferrite,

bainite ou martensite (auto-revenue).

2.1.3. Zone « B » : M23Xs ou M2.B ?

Le mélange eutectique de la zone « B » (Figure IV-5, dont un extrait est présenté sur la
Figure IV-9a et une image MET sur la Figure IV-9b) constitue un élément de microstructure
majeur de I'alliage AS2 puisqu’il en occupe un volume significatif (de I'ordre de 50%vol.) ; il se
forme certainement dés la fin de solidification des dendrites primaires. Aussi, son identification
est nécessaire afin de comprendre le comportement de l'alliage. Notons que selon les
prédictions thermodynamiques ce mélange devrait contenir un borure, M2B, non détecté par
DRX.
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En accord avec les résultats de la DRX, les diagrammes de diffraction électronique de la zone
eutectique « B », dont un exemple est présenté sur la Figure IV-9¢, montrent la présence d’une
phase de type Ma3Xs. L'unique orientation de cette phase (MET Figure IV-9a et EBSD
Figure IV-7) sur des larges zones d’analyse confirme que la phase s’est formée depuis le
liquide lors de la solidification et non a la suite d’'une transformation de phases au
refroidissement. La phase complémentaire a M23Xs dans cet eutectique est un mélange de
ferrite et d’austénite, issu de la transformation au refroidissement de l'austénite primaire,

comme cela a été identifié pour les dendrites dans le paragraphe précédent.

Cette observation confirme sans ambiguité le désaccord entre la prédiction et I'analyse
expérimentale de la phase dure de la zone « B ». La phase existante n’étant pas le borure
M2B, la question de la localisation du bore dans I'alliage s’est donc posée. Les analyses SAT
(réalisées par M. Frédéric Danoix au GPM de Rouen) n’'ont montré aucune trace de bore dans
les dendrites. En revanche, cette méme technique, utilisée pour 'analyse de I'eutectique de la
zone « B » a permis d’identifier la phase dure, de type M23Xs, comme étant un carbo-borure

de composition atomique Fe14CrgBsCs.

Figure IV-9 - a) Agrandissement de la zone « B » de la microstructure de I'alliage AS2. Image au MEB,
contraste en électrons rétrodiffusés. b) Mélange eutectique de la zone « B » contenant une phase
dure (M23Xs) et la phase initialement austénitique (transformée au refroidissement en un mélange
ferrite/austenite, cf. Figure 1V-8), notée « A+F ». Image MET en champ clair sur une lame prélevée
au FIB. c) Diagramme de diffraction électronique provenant de la zone représentée par un cercle
rouge, identifiée comme une phase de type M23Xs, orientée en axe de zone [1 0 5].

2.1.4. Mélanges eutectiques « C » et « D »
Le carbure de niobium (NbC), identifié par DRX, correspond a la phase « blanche » de la zone
« C », observée au MEB avec un contraste en électrons rétrodiffusés. Cette phase, riche en
éléments chimiques lourds dont la densité électronique est plus élevée que celle de la matrice,

apparait alors plus claire sur les images. Ce résultat est confirmé par I'analyse EDX présentée
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sur la Figure 1V-10 qui montre que le niobium est principalement concentré dans cette phase

de la zone « C ».

Figure IV-10 - Cartographies EDX de l'alliage AS2 pour les éléments Fe, Cr, Nb, Ni et C.

La phase dure de la zone « D » (Figure IV-11a), dont la présence n’est pas détectée par DRX,
a été analysée a l'aide d’'une lame FIB au MET (Figure IV-11b). Notons que cette phase
présente un contraste sombre (« noir ») dans les images MEB avec un contraste en électrons
rétrodiffusés, certainement di a une densité électronique plus faible que dans les phases
avoisinantes. Les diagrammes de diffraction de cette phase, dont un exemple est présenté sur
la Figure IV-11c, montrent qu’il s’agit d’'un carbure ou carbo-borure de type M7Xs. Comme
précédemment, la « phase » qui compléte ce mélange eutectique est une austénite primaire,

transformée au refroidissement en un mélange de ferrite et d’austénite.

Figure IV-11 - a) Agrandissement de la zone « D » de la microstructure de AS2. Image au MEB,
contraste en électrons rérodiffusés. b) Mélange eutectique de la zone « D » contenant une phase
dure (M7Xs) et la phase initialement austénitique (transformée au refroidissement en un mélange
ferrite/austenite, cf. Figure IV-8), noté « A+F ». Image MET en champ clair sur une lame prélevée
au FIB. ¢) Diagramme de diffraction électronique provenant de la zone représentée par un cercle
rouge, identifiee comme une phase de type M7Xs, orientée en axe de zone [0 0 1].
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2.2. Microstructure de AS1 par comparaison avec AS2

Le diagramme de solidification (SG) de AS1, présenté sur la Figure IV-12, differe légérement
de celui de AS2. Les fractions de phases calculées sont répertoriées dans le Tableau 1V-5.
Deux principales différences par rapport a I'alliage AS2 sont identifiées : (1) la solidification de
faibles quantités (1,2 % mass.) d’un carbure de type NbC en tant que premiére phase solide,
avant méme la ferrite § et 'austénite et (2) la présence d’une dizaine de pourcents massiques
de M23Xs. Notons que le début de solidification de cette phase se situe a quelques degrés a
peine au-dessus de la température calculée du début de formation de M2B (1225°C pour M23Xs
et 1222°C pour M2B).
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Figure IV-12 - Diagramme de solidification pour l'alliage AS1. Calcul Thermo-Calc, modéle de
solidification de Scheil-Gulliver, base de données TCFE9.

Tableau IV-5 - Fractions en phases (en % mass.), en fin de solidification, d'apres les prédictions
thermodynamiques pour l'alliage AS1.

‘ Ferrite § Austénite NbC M23Xe M2B M7X3

AS1 ‘ 8,3 66,6 ‘ 1,2 12,7 10,2 0,1

La microstructure de l'alliage AS1 est présentée sur la Figure IV-13. Similairement a ce qui a
été observé pour AS2, cet alliage est constitué de quatre phases : une « phase » sous forme
de dendrites ainsi que trois phases dures qui prennent part dans chacun des trois mélanges
eutectiques, dont la phase complémentaire est la « phase » composant également les
dendrites. L'image MEB en électrons rétrodiffusés montre la méme différence de contraste
dans les dendrites, comme cela avait été observé dans l'alliage AS2. On peut donc penser
que l'austénite formée lors de la solidification des dendrites se transforme partiellement en

ferrite lors du refroidissement. La cartographie d’orientation présentée en Figure IV-14 est
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semblable a celle présentée pour I'alliage AS2 (Figure IV-7), laissant apparaitre des grains de
taille submicronique dans les dendrites. Les phases identifiées par la DRX (Figure IV-15 et
Tableau IV-6) sont identiques a celles de l'alliage AS2. La présence de ferrite et d’austénite
dans l'analyse par DRX laisse penser que le méme mécanisme de transformation des
dendrites au refroidissement se produit. Les analyses en EDX couplées au MEB (Figure IV-16)
ont permis de mettre en évidence une forte teneur en niobium dans la phase apparaissant en
blanc, que I'on identifie comme le carbure NbC ; les phases « grise » et « noire » sont riches

en chrome et carbone.

Figure IV-13 - Microstructure de l'alliage AS1. Image au MEB, contraste en électrons rétrodiffusés
(BSE).
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Dendrite

Figure IV-14 - Structure interne d’'une dendrite de l'alliage AS1. Présence de grains de taille sub-
micronique. La zone bleue correspond a de [l'eutectique majoritaire. Cartographie EBSD en

contraste d’orientation.
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Figure IV-15 - Diffractogramme des rayons X de l'alliage AS1.

Tableau IV-6 - Description des phases identifiées sur le diffractogramme de ['alliage AS1 (cf.
Figure IV-15).

Phase Structure Prir:i:?eé;;iﬂe fgg:g?iziltjgn» N° de fiche PDF

Ferrite Im3m (229) a=0,287 Feo.97M0o.03 04-004-2483
Austénite Fm3m (225) a=0,360 Fe 04-014-0264

M23Xe Fm3m (225) a=1,067 Cr23B15Cas 04-019-8564
(Mo,Nb)C Fm3m (225) a=0,446 NbC 01-075-3087
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Figure IV-16 - Cartographies EDX de l'alliage AS1 pour les éléments Fe, Cr, Nb, Ni et C.

Dans l'alliage AS1, la phase M2:B n’est pas observée. Cependant, contrairement a l'alliage
AS2, une dizaine de pourcents massiques de la phase M23Xs est prédite et observée dans
l'alliage AS1. Comme dans AS2, les dendrites se sont décomposées lors du refroidissement
en un mélange de grains austénitiques et ferritiques de taille submicronique. Ainsi, les deux
alliages, AS1 et AS2, ont des points communs et partagent des divergences entre les

prédictions et les observations.

3. Prédiction versus étude expérimentale: discussion des

différences observées

3.1. Chemin de solidification

Face a de nombreuses divergences constatées entre les prédictions et les observations
expérimentales, nous nous proposons d’analyser le chemin de solidification d’'un alliage en
comparant les deux ensembles des données: numériques (diagramme de SG) et
expérimentales (analyses DRX, MEB, MET). L’analyse sera ici présentée pour I'alliage AS2
mais un raisonnement similaire peut s’appliquer a I'alliage AS1. Les résultats des prédictions
thermodynamiques et de I'analyse microstructurale de l'alliage AS2 sont résumés dans le
Tableau IV-7.
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Tableau IV-7 - Comparaison des phases prédites et observées pour l'alliage AS2. Les phases dures
sont inscrites dans l'ordre d'apparition lors du refroidissement.

Prédictions Observations
Matrice Ferrite 6 et austénite Austénite et ferrite a
Phases dures NbC, M2B, M7X3 M23Xs, M7X3, NbC

En premier lieu, selon le modéle de SG, les dendrites se forment avec la solidification de
ferrite 6 suivie par celle de l'austénite. Les observations expérimentales effectuées ne
permettent pas de conclure sur la nature de cette premiére phase. Si la morphologie observée
a température ambiante ne donne pas de preuve de la présence de ferrite 6§ a haute
température, son absence peut résulter de sa transformation en austénite lors du
refroidissement ; rappelons qu’un tel résultat serait en accord avec nos attentes. Ensuite, dans
le méme temps que la croissance des dendrites austénitiques, un premier mélange eutectique
est prédit, constitué de la phase dure M;B et d’austénite ; or dans l'alliage réel, I'eutectique
majoritaire est composé d’austénite et d’'un carbo-borure de type M23Xs, de composition
(Fe,Cr)23(C,B)s. En fin de solidification de 'alliage réel, les deux derniers mélanges eutectiques
se forment, constitués d’austénite et respectivement d’'un carbure de type NbC et d’'un carbure
riche en chrome de type M7Xs. Notons que les prédictions du modéle montrent correctement
la présence de M7;X; en fin de solidification ; en revanche, elles désignent le carbure NbC
comme premiére phase a solidifier. Cependant, la morphologie observée nous améne a
penser que cette phase est formée en fin de solidification, dans un mélange eutectique avec

la phase austénitique.

Enfin, dans l'alliage réel, aprés solidification compléte et au cours du refroidissement,
'austénite présente dans les dendrites et mélanges eutectiques se transforme partiellement,
faisant apparaitre de la ferrite. Notons qu’une des principales hypothéses du modéle de
solidification de SG statue que toute phase solide formée conserve sa structure et sa
composition jusqu'a température ambiante. Aucune transformation de phases au
refroidissement n’est donc prise en compte. Cependant, I'observation de la transformation de
l'austénite indigue un manque de stabilité de cette phase a I'état solide. Dans le chapitre
précédent, la température Ms calculée pour 'alliage AS2 devait assurer la présence d’austénite
a température ambiante et I'absence de transformation lors du refroidissement. Ces résultats
sont donc en désaccord avec le modéle de I'effet TRIP qui semble sous-estimer la température
Ms.

Il est important de constater que I'ordre de solidification et la nature des phases ne sont pas

non plus en accord avec les prédictions thermodynamiques. Ce point fera I'objet d’'une analyse

111



Chapitre 1V. Validation de la premiére étape de conception d’alliages : évaluation expérimentale de AS1
et AS2

ultérieure. Plusieurs hypothéses sont formulées ci-aprés afin d’expliquer ces divergences

entre les résultats numériques et expérimentaux.
3.2. Sources possibles des divergences constatées

3.2.1. Alliages réels : composition et vitesse de refroidissement
Tout d’abord, la composition chimique réelle de nos alliages, légérement différente de la
composition souhaitée, pourrait éventuellement modifier la stabilité des phases. Cependant,
les prédictions thermodynamiques ont été refaites avec les compositions réelles des alliages.
De plus, la seule différence importante consiste en une teneur en bore supérieure (1,2 % mass.
au lieu de 1 %). Ceci pourrait renforcer la stabilité des borures ; or, c’est le phénoméne
contraire qui est observeé : le borure prédit est remplacé en réalité par une phase de type carbo-

borure, de stoechiométrie et de structure différente.

Ensuite, il est justifié de se questionner sur les conditions de solidification de nos alliages,
notamment en termes de différences de vitesse de refroidissement, par rapport aux conditions
décrites dans le modéle de Scheil-Gulliver, qui supposent un refroidissement suffisamment
rapide pour éviter la diffusion dans le solide mais suffisamment lent pour permettre
’homogénéité du liquide a chaque instant. Pour tester cette derniére hypothése, nous nous
servons d’un alliage de référence de cette étude, FeCrB-SE (dont la composition est basée
sur des travaux de Yoo et al. [65]), coulé dans les mémes conditions que AS1 et AS2. Sa
microstructure a été caractérisée et comparée aux prédictions (Figure IV-17 et Figure 1V-18).
Les analyses en DRX (Figure IV-19), montrent la présence d’austénite et de ferrite ainsi que
celle de deux phases dures, M;Cs et M2B. La nature des phases dures composant les
mélanges eutectiques concorde avec les prédictions par le modéle de SG présentées sur la
Figure IV-18, mais la présence de ferrite n’est pas prédite par Thermo-Calc. Cependant, Yoo
et al. ont observé que cet alliage comportait de la martensite aprés élaboration par fusion a
l'arc. La ferrite et la martensite ayant des structures cristallines proches, il est difficile de les
différencier en DRX mais de toute maniére, cette phase se forme par transformation a I'état
solide au refroidissement et ne peut donc pas étre présente dans la simulation de la

solidification du lingot.

Ainsi, étant donné que, dans certains alliages élaborés au laboratoire, la structure de
solidification réelle est correctement décrite par le modéle de solidification de SG, les
conditions de solidification de nos alliages semblent en accord avec les hypothéses du modéle.
L’absence de M2B dans les lingots de AS1 et AS2, alors que cette phase est prédite, ne peut

donc pas provenir du procédé d’élaboration des alliages.
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Figure IV-17 - Microstructure de I'alliage FeCrB-SE. Image au MEB, contraste en électrons rétrodiffusés
(BSE).
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Figure IV-18 - Diagramme de solidification pour l'alliage FeCrB-SE. Calcul Thermo-Calc, modele de
solidification de Scheil-Gulliver, base de données TCFEO.
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Figure IV-19 - Diffractogramme aux rayons X de l'alliage FeCrB-SE.

3.2.2. Pertinence de la base de données thermodynamiques
Nous nous sommes intéressés a la validité des descriptions des phases en présence, prédites
ou observées, dans les bases de données du logiciel Thermo-Calc. Tout d’abord, nous avons
cherché a savoir si, les phases nommées « M23C6 » et « M7C3 » dans la base de données
TCFE9, peuvent accepter la présence de bore. Si tel n’était pas le cas, la stabilité d’'une phase
riche en bore, comme M:B ou MB, pourrait se trouver « forcée » dans le calcul, tout
simplement car le bore doit étre placé dans une phase. Cependant, cette hypothése a pu étre
facilement infirmée : selon les informations de la base de données TCFE9 et en ne considérant
que les éléments présents dans nos alliages, peuvent entrer dans la composition de ces
phases : (Ni,Fe,Mn,Cr,Mo).3(C,B)s et (Si,Ni,Fe,Mn,Mo,Cr,Nb);(C,B);. De plus, selon les
prédictions de la structure de AS1, on trouve 1,7 % at. de bore dans la phase M23Xg, ce qui
montre que cette phase peut accepter du bore dans les simulations. Toutefois, dans la fiche
technique de la base de données TCFEQ’, qui recense les diagrammes ternaires au moins
partiellement renseignés, le systéme ternaire B-C-Cr n’est pas présent. Cela peut expliquer la

difficulté a prédire le carbo-borure de chrome Cr23(C,B)s.

3.2.3. Effet de NbC primaire sur la stabilité des phases au bore
La formation du carbure de niobium NbC est prédite en début de solidification. Cependant,
'analyse de la microstructure et de la morphologie des phases montre que NbC ne se forme
gu’en fin de solidification. Ce carbure, s’il se formait en premier, modifierait Iégérement la
composition du bain liquide lors de l'apparition de l'austénite et du premier eutectique : |l

'appauvrirait en carbone et I'enrichirait en bore. |l est donc raisonnable d’évaluer si cette

7 Notons enfin que le systéeme ternaire B-C-Cr n’est pas non plus décrit dans la version la plus récente
de la base de données thermodynamiques (TCFE12).

114



Chapitre 1V. Validation de la premiére étape de conception d’alliages : évaluation expérimentale de AS1
et AS2

différence pourrait modifier la stabilité de la phase dure dans I'eutectique, en faveur du borure
M2B. Pour étudier cet effet, nous avons supprimé le niobium de la composition de l'alliage AS2
en le remplagant par du fer. Le diagramme de solidification (SG) de ce « nouvel » alliage est
présenté sur la Figure IV-20. En premier lieu, et en comparaison avec la Figure V-3, la
formation de ferrite 6 en début de solidification n’apparait plus. Ensuite, outre I'absence du
carbure de niobium, la suite de la solidification reste inchangée, avec la formation d’austénite,
et de deux phases dures, M2B et M;Cs. Le niobium et la prédiction précoce du carbure de

niobium ne semblent donc pas influencer, dans le calcul, la formation de M2B au lieu de M23Xs.
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Figure IV-20 - Diagramme de solidification pour I'alliage basé sur la composition de I'aliage AS2 sans
niobium. Calcul Thermo-Calc, modele de solidification de Scheil-Gulliver, base de données TCFEQ9.

3.3. Prédictions en interdisant la phase M2B

N’ayant pas de réponse claire pour expliquer les différences entre le calcul et I'observation
expérimentale, nous nous tournerons dans un premier temps vers une solution pragmatique :
nous interdirons, dans la simulation par le modéle de SG, la présence de la phase M2B. De
nouvelles simulations thermodynamiques ont ainsi été réalisées en modifiant les paramétres
du logiciel Thermo-Calc. La démarche a été d’interdire la formation de la phase M2B
(correspondant a deux phases nommées M2B_CB et M2B_C16 dans la base de données
thermodynamiques TCFE9). Les diagrammes de Scheil-Gulliver ainsi obtenus pour les

alliages AS1 et AS2 sont présentés sur la Figure IV-21.

Le début de la solidification reste inchangé par rapport aux simulations précédentes ; les
différences observées entre les diagrammes de Scheil-Gulliver n’apparaissent donc qu’a partir
de la température a laquelle la phase M:B devrait se former (1248°C). Les prédictions
indiquent que la solidification se termine par la formation de deux phases dures, M23Xs et MB.

Ces phases sont accompagnées de la formation d’austénite, ce qui peut se traduire comme
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des mélanges eutectiques d’'une phase dure et d’austénite. La fraction de chaque phase est
donnée dans le Tableau IV-5. Une forte diminution de la quantité de solution solide (ferrite 6
et austénite) est observée. Ce changement est accompagné d’'une augmentation de la fraction
en phases dures.
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Figure IV-21 — Diagrammes de solidification des alliages a) AS1 et b) AS2, en interdisant la formation
des phases M;B (M2B_CB et M2B_C16). Calcul Thermo-Calc, modele de solidification de Scheil-
Gulliver, base de données TCFEQ.

Tableau 1-6 - Fractions en phases (en % mass.), d'aprés les prédictions thermodynamiques, en
interdisant la phase MB, pour les alliages AS1 et AS2.

Ferrite § Austénite NbC M23Xs MB
AS1 8,3 58,9 1,2 29,9 1,7
AS2 5,9 59,0 1,4 32,1 1,6

Ces prédictions sont plus proches des observations en termes de phases dures. De méme, la
forme de la courbe de solidification de I'alliage AS2 ainsi calculée, contenant deux plateaux
(autour de 1230 et 1080 °C), est plus proche de la courbe expérimentale (Figure IV-4).
Cependant, une erreur persiste toujours avec la prédiction d’'une faible quantité de borure de
type MB en fin de solidification, au lieu de la phase M7Xs. Comme il a été vu précédemment,
malgré I'acceptation de bore dans la phase M23Xs ou M7X3, le ternaire B-C-Cr n’étant pas décrit
dans la base de données TCFE9 (et plus récentes), la prédiction d’'un carbo-borure de chrome
est incertaine. L’erreur globale est cependant réduite, dans la mesure ou elle concerne des
phases mineures.
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4. Caractérisation mécanique

4.1. Dureté

La microdureté des alliages AS1 et AS2 a été mesurée (sous une charge de 50 g) séparément
pour les zones « A » (dendrites) et « B » (mélange eutectique Max3Xe/matrice). Les résultats
sont présentés sur la Figure IV-22. Ces mesures révélent une dureté élevée des dendrites
(455 et 645 HV pour AS1 et AS2, respectivement). La structure submicronique des dendrites

est probablement a I'origine de ces valeurs élevées®.
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Figure IV-22 - Microdureté de la zone « A » (dendrite) et de la zone « B » (eutectique M23Xs/matrice)
pour les alliages AS1 et AS2. Mesures réalisées sous charge de 50g. Les résutats présentent les
valeurs moyennes sur une dizaine des mesures.

La dureté macroscopique (sous une charge de 10 kgf) de nos alliages a été tracée en fonction
de la dureté prédite par le modéle (Figure 1V-23 et Tableau 1V-8). Ces résultats sont complétés
par des mesures réalisées pour l'alliage FeCrB-SE qui a été choisi comme référence des
alliages au bore pour cette étude. Un trés bon accord est constaté entre les mesures et les
prédictions. Pour les alliages AS1 et AS2, il pourrait sembler surprenant de constater un bon
accord mesure/prédiction alors que la microstructure observée est différente de celle attendue.
Néanmoins, il convient de rappeler que les modéles microstructuraux et de dureté sont

indépendants et reposent sur des principes différents : si la thermodynamique prédictive

8 Notons aussi que cette dureté trés élevée de la dendrite primaire paraissait surprenante et
intéressante, puisqu’un alliage massif de sa composition chimique pourrait présenter un fort potentiel
en termes de propriétés mécaniques. Ainsi, en marge de la présente étude, la composition des dendrites
de AS2 (Fe-Cr-Ni-Si-C) a été déterminée par des analyses en sonde atomique tomographique (SAT)
au GPM (Rouen). Un alliage de cette composition a été élaboré et étudié (dans le cadre d’'un projet
étudiant puis d’un stage de Master [149]) afin de reproduire, par un traitement thermique, cette
structuration des dendrites et d’évaluer le comportement mécanique de I'alliage.
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produit des résultats partiellement erronés pour des raisons précédemment évoquées, la
fouille de données ne s’appuie quant a elle que sur la composition et semble ainsi capable de
prédire correctement la dureté pour une variété de microstructures. La dureté macroscopique
de lalliage résulte d’'une réponse mécanique des deux parties principales des structures
observées : les dendrites primaires et les mélanges eutectiques. Ces derniers présentent une

dureté nettement supérieure a celle des dendrites; I'ensemble résulte en une dureté
intermédiaire.
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Figure IV-23 - Dureté macroscopique (en HV) pour les alliages AS1, AS2 et FeCrB-SE : comparaison
des mesures avec les prédictions du modéle de dureté. Mesures résalisées sous une charge de 10
kgf. Les résultats présentés sont les valeurs moyennes de dix mesures. Les points bleus sont les
alliages de la base de données (cf. Chapitre 111.1.2.2.b)

Tableau IV-8 - Valeurs de dureté (prédiction et mesures, en HV) pour les alliages AS1, AS2 et

FeCrB-SE. Mesures résalisées sous une charge de 10kgf. Les résultats présentés sont les
moyennes de dix mesures.

Prédiction Mesure

AS1 631 625+ 15
AS2 721 735+ 40
FeCrB-SE 719 715+ 36

4.2. Compression a chaud

Des essais de compression des deux alliages congus (AS1 et AS2) et de deux références
(FeCrB-SE et Stellite 6) ont été réalisés a différentes températures : 25°C (Figure 1V-25),
100°C (Figure 1V-26) et 180°C.
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Figure IV-24 - Eprouvettes de compression cylindriques de I'alliage AS2, avant et aprés essais de
compression a différentes températures (25 et 180°C).
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Figure IV-25 - Courbes de compression des alliages AS1, AS2, Stellite 6 et FeCrB-SE a 25°C. L’étoile
noire symbolise que I'échantillon a rompu avant d’atteindre les 10 % de déformation imposés.
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Figure IV-26 - Courbes de compression des alliages AS1, AS2, Stellite 6 et FeCrB-SE a 100°C. L’étoile
noire symbolise que I'échantillon a rompu avant d’atteindre les 10 % de déformation imposés.
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Tout d’abord, on constate pour les alliages contenant du bore (AS1, AS2 et FeCrB-SE) que
leur rupture se produit prématurément en comparaison a la Stellite 6, bien avant d’atteindre la
déformation imposée de 10 %. Cependant, la présence d’'un début de déformation plastique
de ces alliages permet d’estimer une valeur de leur limite d’élasticité conventionnelle (Rpo,2),
reportée dans le Tableau IV-9 et sur la Figure IV-27 en fonction de la température de 'essai
et de l'alliage testé. En effet, ces trois alliages contenant du bore présentent une limite
d’élasticité conventionnelle supérieure a celle de la Stellite 6. Ce résultat est en accord avec
les valeurs de dureté mesurées et la littérature [150]. Enfin, le plus résistant des alliages coulés
est AS2, avec une Rpg2 de plus de 2000 MPa, ce qui est en accord avec sa dureté plus élevée.
Cependant, en augmentant la température des essais a 100 et 180°C, on constate une
diminution de la résistance mécanique des alliages AS1 et AS2 ; une caractéristique qui est

moins marquée pour les alliages de référence.
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Figure IV-27 - Limite d'élasticité conventionnelle (Rpo2) des alliages AS1 et AS2 et des alliages de
référence (Stellite 6 et FeCrB-SE) en fonction de la température. Mesures effectuées en
compression a différentes températures (25, 100 et 180°C).
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Tableau IV-9 - Limite d'élasticité conventionnelle (Rpo,2, en MPa) des alliages AS1 et AS2 et des alliages
de référence (Stellite 6 et FeCrB-SE). La contrainte a la rupture (en MPa) est indiquée entre
parentheses, pour les éprouvettes concernées. Mesures effectuées en compression a différentes

températures (25, 100 et 180°C).

25°C 100°C 180°C
AS1 1740 (2167) 1120 (1422) 1140 (1113)
AS2 2095 (2545) 1585 (2273) 1530 (1871)
FeCrB-SE 1370 (2275) 1365 (2007) 1305 (1907)
Stellite 6 880 880 765

En résumé, la forte baisse de la résistance mécanique des alliages AS1 et AS2 avec la
température, et surtout leur fragilité diminuent leur intérét potentiel et peuvent étre rédhibitoires

pour leur application.

5. Caractérisation tribologique

Dans la suite de I'étude, des essais tribologiques de type « ball-on-disc » (bille-plan) ont été
réalisés afin de quantifier 'usure et de déterminer le mécanisme responsable de la
détérioration de la surface. Pour chaque alliage, au moins deux essais ont été effectués dans
le but de vérifier la reproductibilité des analyses. Afin d’optimiser les conditions
expérimentales, la campagne d’essais d’usure a été précédée de tests sur I'alliage le plus dur
(AS2) et le moins dur (Stellite 6). Ces essais préliminaires ont permis de calibrer la durée des
essais (la longueur parcourue par la bille de contre-matériau sur le disque) conduisant a

I'obtention d’'une usure suffisante et exploitable sur 'ensemble des matériaux étudiés.
5.1. Quantification de I'usure

5.1.1. Mesure de I'usure par profilométrie confocale
Aprés chaque essai d'usure, une cartographie du disque entier a été effectuée par
profilométrie a optique confocale. Un exemple d’image ainsi obtenue est montré sur la
Figure IV-28. Pour chaque disque, huit profils de la piste d’usure ont été extraits de la
cartographie, a des intervalles de 45°. Un apergu de ces profils est présenté sur la
Figure IV-29. Ainsi, plusieurs caractéristiques des pistes (hauteur maximale, hauteur moyenne

et largeur) ont pu étre relevées. Ces valeurs sont compilées dans le Tableau 1V-10.

Tout d’abord, on constate que la largeur des pistes d’'usure est proche d’un alliage a un autre.
Cela est di au diamétre fixe de la bille de contre-matériau et a 'usure plutét faible de tous les
alliages. Ensuite, 'alliage le plus résistant a I'usure dans ces conditions est FeCrB-SE, ce qui

est en accord avec le modéle de résistance a l'usure. Les alliages AS1 et AS2 ont une
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résistance a l'usure supérieure a celle de la Stellite 6 et du NOREM-SE, conformément a ce
qui est prédit par le modéle correspondant. Enfin, on peut constater que la Stellite 6 et le
NOREM-SE ont une usure semblable, ce qui est cohérent avec la littérature pour des essais

a température ambiante [53], [62].

Figure IV-28 - Cartographie en trois dimensions d'un disque usé de Stellite 6, réalisé au microscope a
optique confocale.
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Figure IV-29 - Comparaison des profils de piste d'usure acquis avec un profilometre a optique confocale
pour la Stellite 6 et pour AS2. Les pointillés rouges délimitent la piste d’usure. La « distance » en
abscisse correspond a la longueur du profil extrait.
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Tableau IV-10 - Hauteur maximale, hauteur moyenne et largeur des pistes d’usure. Alliages AS1 et
AS2 et trois alliages de référence (FeCrB-SE, NOREM-SE et Stellite 6). Mesures par profilométrie
confocale sur les disques aprés essais d’usure. Valeurs moyennes calculées a partir des huit profils
de chaque disque, avec deux disques par alliage.

Hauteur maximale Hauteur moyenne Largeur

(um] (um] [mm]
AS1 33+04 1,2+0,1 0,3+0,1
AS2 2,1+0,6 1,1+0,3 0,3+0,1
FeCrB-SE 1,6+0,3 0,5+0,2 0,3+0,1
NOREM-SE 12,2+ 0,1 6,4+0,3 0,5+0,1
Stellite 6 11,8+ 0,4 6,2+0,1 0,4+0,1

5.1.2. Taux d’usure spécifique
Le taux d’'usure spécifique, noté W (en mm?3.N-".m™), est calculé a partir de la formule (IV-1).
Le volume usé (V, en mm?) est obtenu a partir des cartographies 3D en profilométrie confocale.
Pour 'ensemble de nos essais, la distance parcourue par la bille sur le disque (L) est constante

et vaut 150 m et la charge normale (Fn) est de 10 N.

V
W= FL (IV-1)

Les valeurs de taux d’usure spécifique W pour chaque alliage testé sont présentées sur la
Figure 1V-30 et confrontées aux rangs d'usure prédits, selon la procédure expliquée au
Chapitre Ill. Le taux d’'usure spécifique des alliages AS1 et AS2, de la méme maniére que les
grandeurs présentées dans le Tableau IV-10, est faible. Cela révele une trés bonne résistance
a l'usure de ces nouveaux alliages. On note en outre deux groupes d’alliages, avec d’'un cété
les alliages sans bore (Stellite 6 et NOREM-SE), les moins résistants, et d’'un autre les alliages
contant du bore (AS1, AS2 et FeCrB-SE), plus résistants. Ensuite, le classement des alliages
donné par les prédictions de rang de résistance a I'usure respecte la tendance expérimentale,
sans toutefois avoir de valeur qualitative ; en effet, le rang n’est pas proportionnel a une
grandeur mesurable dans un essai d’usure. De plus, rappelons que l'erreur prédictive est
assez grande ; la conception visait a exploiter les tendances en gageant qu’elles seraient

correctes, ce qui semble confirmé.
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Figure IV-30 - Taux d'usure spécifique et rangs de résistance a l'usure prédits par le modéle de fouille
de données pour les deux alliages congus, AS1 et AS2, et les trois alliages de référence,
NOREM-SE Stellite 6 et FeCrB-SE. Essai bille-disque, bille en carbure de tungsténe, charge
normale de 10 N, 3000 cycles (soit une distance de 150 m), a température ambiante et sans
lubrifiant.

5.1.3. Mesure du coefficient de frottement
Au cours des essais d’'usure, la force tangentielle (Fi), qui s’oppose au mouvement et traduit
le frottement, a été enregistrée afin de calculer le coefficient de frottement selon

I'équation (I-1).

L’enregistrement de la force tout au long de I'essai permet de tracer la valeur du coefficient de
frottement en fonction de la distance parcourue par la bille sur le disque (Figure 1V-31). Le
coefficient de frottement des alliages contenant du bore (AS1, AS2 et FeCrB-SE) est supérieur
a celui de la Stellite 6 et du NOREM-SE. La Stellite 6 et le NOREM-SE présentent un coefficient
de frottement moyen de 0,42 et 0,43 respectivement alors que celui des alliages contenant du
bore est de 0,64 et 0,65 pour AS1 et AS2 et 0,63 pour FeCrB-SE.
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Figure IV-31 - Coefficients de frottement en fonction de la distance de glissement pour les deux alliages
congus, AS1 et AS2, et les trois alliages de référence, NOREM-SE, Stellite 6 et FeCrB-SE.

On peut identifier deux parties sur les courbes de coefficient de frottement : la période de

rodage et le régime stationnaire.

Tout d’abord, la période de rodage correspond a l'usure des crétes de rugosités causant un
frottement non permanent de la bille sur la surface du disque et diminuant donc le coefficient
de frottement. Cette période dure de 10 a 30 m (environ 500 cycles dans nos conditions
expérimentales) selon l'alliage étudié, ce qui n’est pas significatif pour les conditions de

service.

Ensuite, le régime stationnaire se traduit par un coefficient de frottement constant. On peut
donc supposer que le mécanisme d’usure ne change pas, au moins sur la durée de 'essai.
Cependant, on constate quelques irrégularités pour l'alliage AS1, la Stellite 6 et le NOREM-SE.
Cela peut étre lié a des évenements tribologiques, comme par exemple I'arrachement et le
dégagement de débris. Cela est clairement visible pour l'alliage AS1 (a 80 et 105 m) ou une

forte augmentation ponctuelle du coefficient de frottement se produit, suivie d’'une diminution.
5.2. Analyse des pistes d’usure et discussion

Les observations des pistes d’'usure a la loupe binoculaire (Figure 1V-32) permettent de
constater I'existence de fortes différences entre les alliages en termes de la quantité de débris

et de I'aspect général de la piste.
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Figure IV-32 - Aspect général des disques de a) Stellite 6, b) FeCrB-SE, c) AS1 et d) AS2 apres essai
d'usure. Observation optique a la loupe binoculaire.

Qualitativement, la quantité de débris autour de la piste d'usure semble relativement
importante pour le disque de Stellite 6 et pour la nuance AS1. Elle est faible pour les deux
autres alliages au bore, AS2 et FeCrB-SE. Il est aussi intéressant de constater la couleur brune
de la piste d'usure et des débris observée dans les trois alliages au bore. Ceci suggéere une
oxydation survenue lors des passages répétés de la bille sur le disque. Afin de mieux
comprendre les mécanismes d'usure, des observations plus détaillées des pistes au
microscope électronique a balayage ainsi que des analyses chimiques locales par EDX ont
été effectuées.

5.2.1. Cas de la Stellite 6 et du NOREM-SE : usure abrasive
L’observation au MEB des pistes d’'usure de la Stellite 6 et du NOREM-SE (Figure IV-33),
montre la présence de stries paralléles dans le sens du glissement de la bille sur le disque.
Cette morphologie est caractéristique d’'une usure abrasive (severe wear), c’est-a-dire d’'un
enlévement de matiere et d’'un labourage de la surface par la bille et/ou par les débris

métalliques s’étant détachés du disque [151].

Avec un grossissement plus important, il est possible d’'observer des particules de débris

fragmentés restant dans les stries (Figure IV-34). Ces débris, souvent agglomérés entre eux,
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sont éjectés de la piste et forment les particules observées en dehors de celle-ci, comme le

montre la Figure IV-32a.

Figure IV-33 - Pistes d'usure a) de la Stellite 6 et b) du NOREM-SE. Le sens de glissement est le méme
pour les deux clichés (de gauche a droite). Images au MEB, en constrate des électrons secondaires
(SE).

Figure IV-34 - Détails des pistes d'usure a) de la Stellite 6 et b) du NOREM-SE, sur lesquels des débris
d’usure sont visibles. Images au MEB, en constrate des électrons secondaires (SE).

Ce mécanisme pourrait étre responsable de I'usure relativement plus importante des disques,
créant une plus grande quantité de débris autour de la piste d’'usure que ce qui est constaté
pour les alliages au bore.

L’analyse des courbes de coefficient de frottement en fonction de la distance de glissement
indique que la période de rodage est courte. L’abrasion des aspérités de surface (rugosités)
entraine un coefficient de frottement instable notamment a cause de la surface irréguliere des
disques. Une fois le régime stationnaire atteint, ces alliages ont un coefficient de frottement
similaire, d’environ 0,4. Cependant, méme aprés cette période de rodage, le coefficient de
frottement n’est pas stable et son amplitude varie de prés de 0,15. Cette variation est attribuée
a des événements tribologiques, comme I'évacuation du troisieme corps en dehors de la piste

d’usure.
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5.2.2. Cas des alliages AS1, AS2 et FeCrB-SE : usure oxydative
Le second type d’'usure observé dans cette étude est commun aux alliages AS1, AS2 et
FeCrB-SE. En effet, une couche est présente a la surface des pistes d’'usure de ces trois

alliages (Figure 1V-35).

Sens du glissement

. Uy " T
g

Figure IV-35 - Pistes d'usure de a) AS1, b) AS2 et ¢c) FeCrB-SE. Images au MEB, en contraste des
électrons secondaires (SE). Le sens de glissement est le méme pour les trois clichés (de gauche a
droite).

Nous avons analysé la composition de la couche de surface des alliages AS1 et AS2 par EDX
(Tableau I1V-11). Outre I'oxygéne, la présence de chrome, de fer et de tungsténe a été
constatée. Un taux élevé d’oxygéne nous permet d’en déduire qu’il s’agit d’'un mécanisme
d’usure dit oxydatif (mild wear) [21], [152], avec la présence d’un oxyde en tant que troisieme
corps [19], [153].
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Tableau IV-11 - Analyse quantitative par EDX (en % mass.) du film de la piste de AS1 et AS2.

O Fe Cr w Nb, Ni, Mo
AS1 45 35 12 5 <3
AS2 16 54 21 8 <2

La formation du film d’oxyde peut provenir de deux mécanismes différents [19], [21] :
'oxydation de la surface métallique en contact avec 'oxygéne de I'air, ou la compaction de
débris métalliques oxydés. Dans ce deuxiéme cas, les particules métalliques détachées, ou
troisieme corps, jouent donc un rble abrasif, labourant la surface du disque et créant ces
sillons. Ces particules métalliques produites dans les premiéres secondes de l'essai se
fragmentent et s’oxydent, formant un lit de débris oxydés qui s’agglomérent. Ce troisieme
corps compact protege alors les surfaces d’un contact métal/bille. Le processus est régi par
un équilibre entre la dégradation du lit de débris compactés et I'adhésion de nouvelles
particules oxydées au tribo-film. Les deux mécanismes peuvent tout de méme prendre part a

la formation du film de maniére conjointe.

Cependant, la composition élémentaire des oxydes présents appelle quelques commentaires.
Les alliages testés ne contenant pas de tungsténe, cet élément ne peut provenir que du contre-
matériau, c’est-a-dire de la bille en carbure de tungsténe. Toutefois, la dureté de la bille en
WC vaut 2000 HV et est donc nettement supérieure a la dureté des alliages testés (625 a
735 HV pour AS1 et AS2, respectivement); aussi, il semble difficile que celle-ci ait pu
s’abraser. La présence de tungsténe dans I'oxyde s’explique probablement par une réaction
superficielle de cet élément avec I'oxygéne présent dans I'atmospheére de I'essai, sous effet

de la contrainte mécanique et d’'une température localement plus élevée.

Notons aussi que le film d’'oxyde a la surface de la piste de AS1 présente une morphologie
différente de celui de AS2 ou FeCrB-SE. Cette couche d'oxyde apparait irréguliere en
épaisseur. Des observations avec un plus grand grossissement ont mis en évidence des zones
lisses présentant des fissures (Figure IV-36a), ou encore des zones rugueuses créées par des
arrachements de la couche (Figure IV-36b). Ces arrachements surviennent lorsque les
fissures se rejoignent, et alors des débris d’oxydes sont expulsés a I'extérieur de la piste

d’usure.
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Figure IV-36 - Détails de la piste d'usure de AS1 avec a) des fissures et b) des zones ou le film est
arraché. Images au MEB, en contraste des électrons secondaires (SE).

A la fin des essais, les particules situées autour de la piste d’usure de AS1 ont été récupérées,
observées au MEB (Figure IV-37) et analysées par EDX. L’analyse montre la présence des
mémes éléments que dans le film (O, Fe, Cr et W), ce qui montre que ces particules sont
issues du film d’oxyde créé dans la piste d’'usure de AS1 et qui ont été arrachées au fur et a
mesure des passages de la bille. Le détachement de ces débris d’oxyde explique la quantité
plus importante de débris autour de la piste de AS1 (Figure IV-32b) qu’autour des pistes de
AS2 et FeCrB-SE (Figure IV-32c et d), alors que les taux d’usure spécifiques des trois alliages
sont semblables. De plus, ce phénoméne est probablement responsable de l'instabilité du

coefficient de frottement de I'alliage AS1 au cours de I'essai.

1,

Figure IV-37 - Particules d'oxyde arrachées du film et prélevées autour de la piste d'usure de AST.
Image au MEB, contraste en électrons secondaires (SE).

Afin de confirmer la mauvaise qualité du film d’oxyde sur la piste d’'usure de AS1, une coupe

transversale de la piste d’'usure a été effectuée et observée (Figure IV-38).
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Figure IV-38 - Vue transversale de la piste d’usure sur le disque de AS1. a) Les fléches jaunes indiquent
la position de fissures dans la couche d’oxyde et les fleches bleues, de fissures de fatigue dans
l'alliage, b) position des analyses EDX. Images au MEB, constraste en électrons secondaires (SE).

Tout d’abord, des creux caractéristiques de I'usure abrasive sont visibles. Cela montre que les
débris métalliques durs détachés au début de I'essai sont emprisonnés entre les deux premiers
corps et labourent la surface du disque, ce qui 'endommage et augmente I'usure. Ensuite, des
fissures sont aussi visibles dans la partie métallique (fleches bleues sur la Figure IV-38a). Ces
fissures s’apparentent a un phénoméne de fatigue, mais il est difficile de dire si celles-ci se
sont formées lors du labourage au début de I'essai d’'usure, ou apres le début de la croissance
de l'oxyde. Enfin, des amas d’oxyde sont visibles au-dessus de la piste d’'usure, ce qui est
confirmé par les analyses chimiques (points 3 et 4, Tableau 1V-12) montrant une teneur
massique en oxygéne de 30 % mass. environ. La présence de tels amas, a la place d’'une
couche uniforme, montre que le film n’est pas compact et ne recouvre pas d’une épaisseur
constante la largeur de la piste d’usure. De plus, des fissures dans le film d’oxyde sont aussi
visibles et pénétrent jusqu’a la surface métallique de la piste d’'usure (Figure 1V-38a). Ces
fissures, identifiées aussi sur une vue de dessus de la piste, sont responsables de la création

de débris d’oxyde retrouvés autour de la piste.
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Tableau IV-12 - Analyse quantitative EDX du profil de la piste d'usure de AS1. Les numéros font
référence aux zones identifiées sur la Figure 1V-38b.

1 2 3 4
Fe 80 69 52 52
Cr 16 28 8 7
0 - - 30 32
w - - 7 7
Autres Mo,Nb,Mn,Ni Mo,Nb,Ni Mo,Nb,Ni Mo,Nb,Ni

Ce phénomeéne n’est pas présent sur les pistes d’'usure des alliages AS2 ou FeCrB-SE, pour
lesquels le film n’est pas fissuré. Pour ces deux alliages, une déformation plastique du film est
observée sur la partie la plus centrale de la couche (Figure 1V-39a). Par les passages répétés
de la bille, des agglomérats d’oxyde sont arrachés de la couche et se redéposent en adhérant
a nouveau sur le film. Un phénoméne similaire a été observé par Berthier et al. [153] sur un
acier de type 900A (utilisé pour la fabrication des rails par exemple) lorsque la vitesse de
glissement et I'adhésion sont suffisamment élevées. Le bord de la piste d’'usure n’est pas

déformé et reste lisse (Figure IV-39b), la contrainte étant plus faible dans cette zone, ce qui

diminue 'adhésion.

Figure V-39 - Détails de la piste d'usure de AS2 : a) centre de la piste d'usure et b) bord extérieur de
la piste d'usure. Images au MEB, contraste en électrons secondaires (SE).

6. Conclusions

Dans cette partie de I'étude, les alliages sélectionnés a lissue de la premiére étape de
conception, AS1 et AS2, ont été élaborés par fusion par induction en nacelle froide. Leur
microstructure et leurs propriétés mécaniques et tribologiques ont été caractérisées afin de

valider les modéles mis en place précédemment. Le comportement de ces alliages a été
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comparé aux alliages de référence sélectionnés : la Stellite 6 (élaboré par CIC), le NOREM-SE
et un alliage similaire a celui proposé par Yoo et al. [65], FeCrB-SE. Notons que ces deux
derniers alliages ont été élaborés au laboratoire dans les conditions identiques a la préparation
de AS1 et AS2.

L’analyse de la microstructure des alliages AS1 et AS2 montre une structure hypoeutectique,
avec une « phase » primaire sous forme de dendrites. Austénitique lors de la solidification,
cette phase se décompose en un mélange de ferrite et d’austénite au refroidissement, la notion
de ferrite étant ici entendue au sens large dans la mesure ou le mécanisme de sa formation
n'a pas été strictement identifié. Les espaces interdendritiques sont composés de trois
mélanges eutectiques de carbures et borures, M23Xs, M7X3 et NbC, respectivement, la phase
complémentaire entrant dans les mélanges eutectiques étant similaire a celle provenant de

'austénite primaire des dendrites.

Nous avons constaté plusieurs différences entre les prédictions thermodynamiques des
structures de solidification de nos alliages et leur structure réelle. La décomposition des
dendrites primaires que nous avons observée peut étre facilement expliquée par une
transformation de phases a I'état solide, non prise en compte par notre modele. En revanche,
les différences constatées quant a la nature de la phase dure majoritaire n’ont pas d’explication
simple et sont a I'origine des difficultés significatives pour la conception d’alliages. En effet, la
phase prédite, de type M2B, n’apparait pas dans les alliages coulés. Apres vérification que cet
écart ne provient pas des facteurs expérimentaux (écarts de composition chimique ou
méthode d’élaboration des alliages), nous avons cherché a identifier les raisons
thermodynamiques des différences constatées. Cependant, en premiére approche, nous
n’avons appliqué qu'une démarche pragmatique, en interdisant la présence de la phase M.B
dans les calculs thermodynamiques. Les simulations réalisées dans de telles conditions sont

en meilleur accord avec les observations.

La dureté mesurée pour les alliages AS1 et AS2 est en accord avec les valeurs prédites par
le modéle de fouille de données. Leur dureté est en effet trés élevée (respectivement 625 et
735 HV) et notamment, nettement supérieure a celle d’alliages de référence (400 a 500 HV
pour la Stellite 6, 360 a 520 HV pour le NOREM 02). Les essais de compression ont révélé
une fragilité importante de ces alliages ainsi qu'une perte de résistance mécanique a plus
haute température (180°C). Ce dernier point a aussi été constaté pour le NOREM 02 par
Beaurin et al. [61] et L. Adnane [154], il constitue un des défauts majeurs du NOREM 02 et un

des points auxquels notre démarche de conception d’alliages est censée remédier.

La caractérisation tribologique des alliages AS1 et AS2 a été réalisée a partir des essais de

type ball-on-disc a température ambiante. Le taux d’usure des alliages contenant du bore est
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beaucoup plus faible que celui du NOREM-SE ou de la Stellite 6, en accord avec le modeéle
de résistance a l'usure. L’analyse des pistes d’'usure permet d’attribuer ce faible taux d’usure
a la présence d'un film d’oxyde formé au cours des essais a la surface des pistes. Le
meécanisme d’usure de ces alliages a température ambiante est donc double : principalement
abrasif en début d’essai (période de rodage) et oxydatif avec 'adhésion d’un film d’oxyde dans
les conditions stationnaires. Notons qu’une telle couche n’est en effet pas présente dans les
conditions de nos essais sur les pistes d'usure de la Stellite 6 et du NOREM-SE.
Conformément aux données bibliographiques (Kashani et al. [39]), le mécanisme d’usure de
ces alliages est principalement abrasif, ce qui conduit a une détérioration plus rapide de la
surface et a un taux d’usure plus élevé. Enfin, malgré un taux d’usure plus faible, le coefficient
de frottement des alliages au bore est plus élevé que ceux du NOREM-SE et de la Stellite. Le

troisieme corps (film d’oxyde) joue donc un réle protecteur mais non lubrifiant.

La caractérisation de ces premiers alliages congus a donc permis de constater quelques
faiblesses de nos modéles et surtout d’envisager des pistes d’amélioration pour une étape
suivante de conception. En premier lieu, la dureté élevée, corrélée a une fraction massique
importante de phases dures, entraine une fragilité importante. Ensuite, nous avons constaté
plusieurs différences majeures entre les prédictions thermodynamiques et la structure des
alliages réels. Enfin, contrairement a nos attentes, nous avons constaté la transformation, au
cours du refroidissement, de I'austénite des dendrites primaires en ferrite. Aussi, I'activation
de 'effet TRIP lors de la déformation du matériau en conditions d’'un essai tribologique n’a pas

pu avoir lieu puisqu’elle aurait requis une structure majoritairement austénitique.

Dans le chapitre suivant, une nouvelle étape de conception d’alliages, basée sur des
modifications des modéles a la suite des résultats de I'étude des alliages AS1 et AS2, sera

présentée.
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Chapitre V. Seconde étape de conception : I'alliage AS3

Dans ce chapitre, les modéles et critéres seront tout d’abord ajustés au regard des faiblesses
constatées lors de la caractérisation des alliages AS1 et AS2, puis implémentés dans
l'algorithme génétique pour une seconde étape de d’optimisation. Parmi les résultats non
dominés, un alliage, nommé AS3, sera sélectionné et élaboré. Sa caractérisation suivra la

méme démarche que celle décrite au chapitre précédent.

1. Ajustement des modeéles et critéres

Dans cette seconde étape de conception, la décision pragmatique, c’est-a-dire non
entiérement satisfaisante mais dont une explication scientifique sera proposée ultérieurement
a la lumiére des résultats du présent chapitre, d’interdire la phase M.B dans les simulations
thermodynamiques a été prise. De plus, nous avons constaté précédemment, par la
caractérisation des alliages AS1 et AS2, deux défauts de ces alliages qui ménent a des pistes

d’amélioration :

- L’instabilité de lausténite a température ambiante, 'amenant a une transformation
partielle en ferrite au cours du refroidissement ;

- Leur fragilité, corrélée a une dureté élevée (supérieure a celle de la Stellite 6), reliée a
une fraction massique en phases dures élevée et donc a une trop faible fraction

massique de matrice en solution solide.

1.1. Stabilité de I'austénite
La transformation partielle de 'austénite en ferrite au cours du refroidissement des alliages
AS1 et AS2 montre que la phase CFC n’est pas stable a température ambiante. Cependant,
la température Ms calculée (respectivement 43 et 76°C pour AS1 et AS2) lors de la conception
de ces alliages, qui était comprise entre les bornes imposées (entre 10 et 80°C) aurait da

assurer une telle stabilité.

Lorsque la phase M2B est interdite dans les simulations thermodynamiques, les phases
solidifiees en dessous de sa température de formation sont modifiées, en particulier la
composition chimique de l'austénite (mais aussi sa quantité), ce qui améne a un changement
des températures M; calculées. Dans cette approche, nous avons donc recalculé ces valeurs
pour les alliages AS1 et AS2, avec cette nouvelle composition de 'austénite. Les valeurs ainsi
obtenues sont respectivement de 105 et 141°C; elles sortent donc de la gamme de
températures Ms initialement visée et sont alors cohérentes avec la formation de martensite

« de trempe ».
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Ensuite, les valeurs de Ms ont été recalculées, de la méme maniére que pour AS1 et AS2,
pour les alliages de la bibliographie composant le modéle de I'effet TRIP ; la Figure V-1 montre
le lien entre le comportement de ces alliages aprés un essai d'usure et leur température Ms
recalculée. Il est intéressant de constater que, par rapport au modéle précédent, ces nouvelles
valeurs de Ms permettent de mieux séparer les comportements « TRIP » et « Trempe + TRIP ».
Le positionnement des alliages AS1 et AS2, en fonction de leur température Ms, est reporté
sur cette méme figure. La ligne rouge continue de gauche et la ligne rouge en pointillés
délimitent I'effet TRIP potentiel (comportements « TRIP » et « Trempe + TRIP ». Cependant,
les deux lignes rouges continues permettent I'exclusion des alliages AS1 et AS2 pour lesquels

la fraction massique en austénite n’est pas suffisante et I'effet TRIP n’a pas pu étre activé.

Une nouvelle gamme de températures Ms est définie pour la seconde étape
d’optimisation, dans le cas de prédictions interdisant la phase M:B, entre les

températures de 0 et 100°C.

Trempe + o O

Trempe | U (R -
+TRIP S

AS2 .

TRIP -

Pas de F O O ) @ADG )@ O :
martensite -

-100 0 100 200 300
Température M, calculée [°C]

Figure V-1 - Comportement des alliages de la base de données en fonction de leur température Ms
calculée a partir de la composition de I'austénite en interdisant les phases M2B. Les lignes rouges
délimitent la zone de températures pour laquelle I'effet TRIP est susceptible de se produire. La
position des alliages AS1 et AS2 est aussi représentée.

Un constat a été fait lors de ces nouvelles simulations : dans I'ensemble, le domaine de
solidification des alliages est plus large, si dans le calcul, la présence de la phase M2B est
interdite (cf. Tableau V-1, ou on constate une BTR plus élevée). Ce résultat est tout de méme
cohérent puisque la phase qui se forme a la place du borure est stable a partir d’'une
température inférieure a celle du début de formation de M2B. Cependant, cette augmentation
est différente pour les deux alliages. Si pour AS2, 'augmentation de BTR n’est que de 35 K,

ce qui implique que l'alliage reste dans le domaine des BTR faibles, pour 'alliage AS1, la BTR

138



Chapitre V. Seconde étape de conception : I'alliage AS3

prédite vaut 200 K, valeur qui est supérieure aux BTR d’aciers inoxydables austénitiques qui
avaient servi de référence lors de la premiere étape de conception. Notons tout de méme que
cet alliage ne présentait aucune trace de fissure aprés une coulée par fusion par induction en

nacelle froide.

Tableau V-1 - Valeurs de BTR (en K) dans les simulations thermodynamiques autorisant et interdisant
la phase M2B pour les alliages AS1 et AS2.

BTR si M2B BTR si M2B
autorisée interdite
AS1 50 200
AS2 15 45

1.2. Fragilité des alliages
Le deuxiéme défaut des alliages AS1 et AS2 est leur fragilité, principalement due a la fraction
massique importante de phases dures, et donc a la quantité insuffisante d’austénite, ce qui
est aussi a 'origine d’'une dureté importante (respectivement de 625 et 735 HV pour AS1 et
AS2). Afin d’éviter le probléme de la fragilité des futurs alliages, deux pistes d’amélioration
sont envisagées : nous chercherons donc des alliages de dureté plus faible et contenant une

teneur en phases dures inférieure.

Dans la premiére étape de conception, la dureté était maximisée, avec une valeur minimale
imposée de 450 HV. Les valeurs de dureté mesurées pour le NOREM 02 et la Stellite 6 sont
comprises entre 360 et 520 HV. Pour cette nouvelle étape de conception, nous
chercherons a optimiser des compositions avec une gamme de dureté comprise entre
300 et 550 HV, le domaine étant légérement élargi par rapport aux caracteéristiques des

alliages de référence, pour ne pas imposer des contraintes trop strictes sur I'optimisation.

La diminution de fragilité peut aussi étre obtenue par réduction de la fraction de phases dures
en présence (carbures et/ou borures). Les simulations thermodynamiques de la structure du
NOREM 02 indiquent que la fraction de phases dures est comprise entre 10 et 12 % mass.
selon la teneur en éléments interstitiels (carbone et azote). Ce résultat numérique est cohérent
avec des observations expérimentales [61]. Afin de se situer dans un cadre similaire, dans la
seconde étape de conception, la fraction de phases dures devra étre comprise entre 10

et 12 % mass.

Notons enfin que le critére de la fraction massique de ferrite § n’étant pas modifié (comprise
entre 1 et 10 % mass.), la diminution de la quantité de phases dures provoquera directement
laugmentation de la fraction massique d’austénite, pouvant étre disponible pour la

transformation de phase par effet TRIP.
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Chapitre V. Seconde étape de conception : I'alliage AS3

2. Seconde étape de conception

2.1. Stratégie d’optimisation
Tout d’abord, comme lors de la premiére phase de conception, une méthode d’optimisation
générale a été mise en place avec I'ensemble des critéres considérés comme objectifs et sans
aucune contrainte. Cette optimisation générale permet de ne pas limiter le systeme et de
parcourir un grand espace de faisabilité, a la recherche de « graines » pour 'ensemencement
des combinaisons suivantes. Ainsi, plusieurs optimisations ont été réalisées, avec des
combinaisons différentes, certains objectifs ayant été redéfinis en tant que contraintes afin de
rendre la convergence plus efficace, aidée par un ensemencement issu des combinaisons

précédentes.

Les derniéres combinaisons d’objectifs et de contraintes, jugées les plus fructueuses, sont
présentées dans le Tableau V-2. Conformément aux critéres justifiés et décidés auparavant,
dans ces optimisations, les valeurs de température M; autorisées sont comprises entre 0 et
100°C, et la fraction de phases dures est comprise entre 10 et 12 % mass. (en gras dans le
Tableau V-2). L’enchainement des trois combinaisons montre le passage du critére « dureté »
des objectifs aux contraintes (entre les combinaisons n°1 et n°2 ; en bleu dans le Tableau V-2)
et de méme pour la fraction de phases autorisées, entre les combinaisons n°2 et n°3 (en

orange dans le Tableau V-2).

Parmi tous les résultats de ces trois combinaisons d’objectifs et de contraintes, aucun alliage
n’a de dureté supérieure a 380 HV, ce qui est inférieur aux valeurs atteintes par la Stellite 6.
Ceci peut s’expliquer par une limitation de la fraction massique en phases dures et donc
indirectement en éléments chimiques durcissants. Notons de plus que, comme il avait été
remarqué précédemment (alliages AS1 et AS2) et malgré une minimisation systématique, la
BTR des alliages non dominés est en général plus élevée que lors de la premiére étape de
conception, avec des valeurs dépassant 300 K pour les deux premiéres combinaisons ; seule
la derniére combinaison (n°3) a permis d’obtenir des alliages dont la BTR est inférieure a
200 K. Pour rappel, au-dela d’'une valeur de 170 K, le risque de fissuration a chaud devient
significatif [141]-[143]. Néanmoins, il a été constaté au début de ce chapitre qu’avec une BTR
calculée de 200 K, l'alliage AS1 ne présentait aucune fissure de solidification, ce qui élargit la
gamme de BTR acceptables. Cependant, les valeurs obtenues pour les alliages issus des
combinaisons n°1 et 2 sont plus élevées ; ainsi, pour limiter les risques de fissuration de
solidification, seuls les résultats de la combinaison n°3 ont été pris en compte pour la sélection
de l'alliage AS3.
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Tableau V-2 - Combinaisons d'objectifs et contraintes des optimisations ayant conduit a la sélection du
troisieme alliage. Les phases dites « autorisées » sont la ferrite 6, l'austénite et les phases dures
identifiées dans le Chapitre Il (M23Xs, M7X3, MC) et la dureté « en U » correspond a la fonction
mathématique pour 'optimisation sur une gamme de valeurs comprise entre 300 et 550 HV.

Objectifs Contraintes
NE

Min | Max Min | Max

BTR [K] X Rang de résistance a l'usure [-] 19

Chrome libre [% mass.] X M; [°C] 0 100

1 Ferrite 6 [% mass.] 1 10
Dureté « en U » X Phases dures [% mass.] 10 12

BTR [K] X Rang de résistance a l'usure [-] 19

Chrome libre [% mass.] X M; [°C] 0 100

2 Ferrite 6 [% mass.] 1 10
Phases dures [% mass.] 10 12

Dureté [HV] 300 | 550

BTR [K] X Rang de résistance a l'usure [-] 19

Chrome libre [% mass.] X M; [°C] 0 100

Ferrite § [% mass.] 1 10

’ Phases dures [% mass.] 10 12
Dureté [HV] 300 | 550

2.2. Sélection d’un nouvel alliage : AS3
L’optimisation avec la combinaison d’objectifs et de contraintes ayant conduit a la sélection de
l'alliage AS3 a été arrétée aprés 122 générations, comptant chacune 500 individus. Cela

représente I'évaluation des caractéristiques de plus de 60 000 compositions chimiques.

Il est intéressant de constater que les résultats de la combinaison n°3 ne comportent que dix
alliages non dominés. Cependant, parmi ces compositions, certaines sont trés proches les
unes des autres avec par exemple, une différence de 0,01 % mass. de bore ou de carbone.
Finalement, seulement deux groupes d’alliages vraiment distincts ont pu étre identifiés ; leurs

compositions chimiques sont données dans le Tableau V-3.
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Tableau V-3 - Composition chimique (en % mass.) des alliages issus de I'étape de conception.

N° d’alliage Fe Cr Mn w Ni Nb Si C B
31 67,0 21 2,2 - 6,7 2 - 0,45 0,7
32 66,7 20,2 3 1,3 55 2 0,3 1 -

Les principales caractéristiques des alliages n°31 et 32 sont présentées sur la Figure V-2. La
dureté (environ 300 HV) et la teneur en chrome libre (environ 17,5 % mass.) de ces deux
alliages sont équivalentes ; ces critéres n’ont donc pas été déterminants. Les alliages non
dominés dont la dureté est la plus élevée (jusqu’a 380 HV) sont également ceux pour lesquels
la BTR est supérieure a 300 K, c’est-a-dire issus des combinaisons n°1 et n°2 qui ont été
précédemment éliminées pour éviter le risque de fissuration a chaud. Le compromis a donc
été fait entre le rang de résistance a l'usure et la BTR. Cette derniére étant, dans les deux cas,
inférieure a la limite pour laquelle le risque devient trop grand, le choix s’est porté sur un rang
de résistance a 'usure plus faible. En effet, le rang de résistance a I'usure de l'alliage n°31 est
plus bas que celui du n°32, avec une différence de 5 places environ dans le classement. C’est
donc l'alliage n°31 qui a été sélectionné pour I'élaboration et I'’évaluation expérimentale ; il sera
désormais nommé AS3. L’'ensemble de ses caractéristiques prédites (mécaniques,

tribologiques et thermodynamiques) sont regroupées dans le Tableau V-4.
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Figure V-2 - Caractéristiques principales prédites des alliages n°31 et 32.
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Tableau V-4 - Structure (type et quantité de phases, en % mass.) et propriétés prédites de I'alliage AS3
(n°31).

Ferrite 6 Austénite Phases dures MC M23Cs MB
Structure 7.8 80,4 11,8 ‘ 21 8,2 1,5
. Rang de résistance  Teneur en chrome o
Durete [HV] al'usure [-] libre [% mass.] M. [*C] BTRIK]
Propriétés 304 12,6 17,7 72 170

3. Caractérisation expérimentale de I'alliage AS3

3.1. Composition

Les compositions chimiques nominale et réelle de l'alliage AS3 sont présentées dans le
Tableau V-5. On constate un bon accord entre la composition souhaitée et celle obtenue dans
l'alliage coulé. Les seules différences constatées (composition réelle enrichie de 0,3 % mass.
en Ni et appauvrie de 0,6 % mass. en Fe) n'ont pas d’influence significative sur les propriétés

et la structure prédites.

Tableau V-5 - Composition chimique (en % mass.) nominale et réelle de l'alliage AS3. Analyses par
ICP-OES et LECO.

Fe Cr Mn Ni Nb C B S (ppm)
Nominale 67,0 21 2,2 6,7 2,0 0,45 0,7 -
Réelle 66,4 21,1 2,2 7,0 2,1 0,47 0,71 7,2

3.2. Analyse microstructurale et comparaison aux prédictions

3.2.1. Prédictions thermodynamiques

Le diagramme de solidification de Scheil-Gulliver de AS3, calculé a partir de la composition
réelle de lalliage, est présenté sur la Figure V-3. La solidification commencerait a la
température de 1333°C par la formation de ferrite 8, suivie, a partir de 1313°C, par la formation
d’austénite. Enfin, trois mélanges eutectiques se forment avec d’une part 'austénite et d’autre
part trois phases dures de type MC (a partir de 1291°C), M23Cs (a partir de 1157°C) et MB (a
partir de 1032°C). Les fractions de chaque phase, en fin de solidification, sont données dans
le Tableau V-4.
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Figure V-3 - Diagramme de solidification de l'alliage AS3. Calcul Thermo-Calc, modéle de solidification
de Scheil-Gulliver, base de données TCFE9. Le calcul est réalisé en interdisant la formation de la
phase M2B.

3.2.2. Identification des phases
La microstructure de l'alliage AS3 est présentée sur la Figure V-4. Celle-ci est dendritique
avec, dans les espaces interdendritiques, deux mélanges eutectiques, dont la phase dure

apparait avec un contraste différent en électrons rétrodiffusés :

- lazone « B » correspond a I'eutectique dont la phase dure apparait en noir ;

- lazone « C » correspond a l'eutectique dont la phase dure apparait en blanc.
L’analyse locale en EDX des éléments métalliques (Fe, Cr, Ni et Nb) est présentée sur la
Figure V-5. La phase dure de la zone « C » apparait comme étant riche en niobium alors que
celle de la zone « B » est riche en chrome. Le diffractogramme aux rayons X, présenté sur la
Figure V-6, montre la présence d’austénite, et de deux phases dures de type NbC et M;B. La
présence du borure de type M:B dans les résultats de diffraction aux rayons X est en
désaccord avec les prédictions : en effet, sur la base des analyses des alliages AS1 et AS2,

nous avons interdit la présence de cette phase dans les calculs.
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Figure V-4 - Microstructure de I'alliage AS3. Image au MEB, contraste en électrons rétrodiffusés (BSE).

Figure V-5 - Cartographies EDX de I'alliage AS3 pour les éléments Fe, Cr, Ni et Nb.
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Figure V-6 - Diffractogramme des rayons X de l'alliage AS3.

Il est toutefois satisfaisant de constater 'absence de la phase ferritique dans les analyses par
diffraction des rayons X. Ainsi, les dendrites présentent une structure austénitique en accord
avec nos attentes et les prédictions thermodynamiques. L’absence de traces de ferrite
implique donc que, méme si la ferrite § s’est formée au début de la solidification, elle s’est
entierement transformée en austénite lors du refroidissement. Ainsi, I'austénite est stable a
température ambiante et donc disponible pour une éventuelle transformation par effet TRIP.
Enfin, la phase dure de I'eutectique « C » est identifi€ée comme le carbure de niobium, NbC, et

celle de la zone « B » comme un borure de chrome de type Cr.B.

3.2.3. Prédictions versus observation
La solution solide composant les dendrites est austénitique en accord avec les prédictions
thermodynamiques. Cependant, I'observation de la phase Cr2B, interdite dans les simulations
de cette seconde étape de conception, remet en cause notre approche pragmatique
d’élimination de cette phase ; sa prédiction semble plus compliquée, et ne peut pas étre limitée
a linterdiction de sa formation lors des calculs. |l sera nécessaire, pour une meilleure
prédiction des phases et une conception d’alliages plus efficace, de chercher un critére de
présence de la phase M2B ; cet aspect sera discuté ultérieurement. De nouvelles simulations
thermodynamiques en autorisant de nouveau la formation de la phase M2B ont donc été
effectuées. Leurs résultats sont présentés sous la forme du diagramme de Scheil-Gulliver sur
la Figure V-7. Les fractions massiques des phases présentes en fin de solidification sont

données dans le Tableau V-6.
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Chapitre V. Seconde étape de conception : I'alliage AS3

Le début de la solidification est identique aux prédictions précédentes : la ferrite § est la
premiére phase a se solidifier. Les différences entre les deux diagrammes apparaissent a partir
de 1224°C avec la formation du borure M2B puis d’une faible fraction massique de M23Cs (a
partir 1201°C).

Ces nouvelles prédictions sont en accord avec la structure observée et analysée. La seule
différence vient toutefois la prédiction de la présence de M23Xs. Prédite en quantité trés faible
(inférieure a 1 % mass.) en fin de solidification, elle n’est pas observée dans la microstructure
de I'alliage. Cependant cette quantité peut étre considérée comme négligeable et de plus, pas
détectable par certaines des techniques analytiques utilisées, telles que la diffraction des

rayons X.
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Figure V-7 - Diagramme de solidification de l'alliage AS3 en autorisant la formation de la phase M:B.
Calcul Thermo-Calc, modele de solidification de Scheil-Gulliver, base de données TCFEO9.

Tableau V-6 - Fractions massiques des phases en présence (en % mass.) d'aprés les prédictions
thermodynamiques, en autorisant la formation de la phase M.B, pour l'alliage AS3.

Ferite &  Austénite Phases ‘ NbC M2B M23X6
dures
AS3 ‘ 78 814 10,7 ‘ 22 76 0.9

3.3. Caractérisation mécanique

3.3.1. Essais de dureté
Les mesures de dureté Vickers ont été réalisées selon la méthode présentée dans le
Chapitre I. La comparaison des valeurs expérimentales avec celles prédites par le modéle de

fouille de données est montrée sur la Figure V-8, ou les valeurs de dureté (prédite et mesurée)
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des alliages AS1 et AS2 sont également représentées. Notons un bon accord entre la dureté
mesurée de AS3 avec la prédiction par le modeéle.
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Figure V-8 - Dureté macroscopique (en HV) pour l'alliage AS3 : comparaison des mesures avec les
prédictions du modele de dureté et les valeurs obtenues pour les alliages AS1 et AS2. Mesures

résalisées sous une charge de 10 kgf. Les résultats présentés sont des valeurs moyennes de dix
mesures.

3.3.2. Essais de compression

Un premier essai de compression a été réalisé sur une éprouvette parallélépipédique non
normalisée de 13x6x6 mm, jusqu’a la rupture, pour étudier le comportement de I'alliage lors
d’'une grande déformation a température ambiante. Une image de cet échantillon apres rupture
est présentée sur la Figure V-9. La rupture s’est faite dans un plan incliné a environ 45° par
rapport a la direction de sollicitation. Nous remarquerons que l'alliage AS3 a pu supporter une
déformation totale de plus de 20%. Il présente donc une ductilité satisfaisante, contrairement
a ce qui a été observé pour ses prédécesseurs AS1 et AS2.

Figure V-9 - a) Eprouvette de compression & température ambiante de I'alliage AS3, aprés rupture.
Vitesse de déformation de 102 s'. b) Surface de rupture.
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Outre la mise en évidence du caractere fragile ou ductile de l'alliage, un objectif de cet essai
consistait en la recherche de I'existence d'un effet TRIP. Un tel effet devrait conduire a la
transformation de I'austénite en martensite lors de la déformation plastique. Nous avons donc
réalisé une cartographie EBSD a proximité de la surface de rupture, qui est probablement la
plus déformée. Cependant, I'état de contraintes, trop important dans le matériau déformé, a

rendu les mesures infructueuses.

Nous avons donc cherché d’autres moyens d’identifier la présence locale de martensite.
Contrairement a 'austénite, la martensite et la ferrite étant des phases ferromagnétiques [155],
un matériau les contenant devrait étre attiré par un aimant. Un tel essai, simple et purement
qualitatif, a été réalisé sur notre éprouvette déformée. Avant déformation, I'alliage AS3 n’est
pas magnétique ; par contre, une fois déformé, le matériau présente un caractére
ferromagnétique puisqu’il peut étre soulevé par un aimant (Figure V-10). Cet essai nous a
donc permis de mettre en évidence la transformation martensitique sous contrainte par effet

TRIP de lalliage AS3 lors d’essais de compression a température ambiante.

Aimant

FAA AR AR A o o o g

- —— Eprouvette

Figure V-10 - Méthode d'identification du caractére ferromagnétique des éprouvettes de compression
de l'alliage AS3, par contact avec un aimant.

Des essais de compression sur éprouvettes cylindriques normalisées (5 mm de hauteur et
3 mm de diamétre) ont été réalisés a différentes températures (25°C, 100°C et 180°C), jusqu’a
atteindre une déformation de 10 %. Les courbes de compression sont présentées sur la
Figure V-11.
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Figure V-11 - Essais de compression de l'alliage AS3 a trois températures différentes (25, 100 et
180°C). Vitesse de déformation 10 s'. La courbe bleue correspond a l'essai réalisé dans les
mémes conditions sur la Stellite 6 a température ambiante.

Notons tout d’abord que toutes les éprouvettes déformées ont montré le caractére
ferromagnétique, dans le test de contact avec un aimant. Ces résultats mettent en évidence

une transformation martensitique sous contrainte par effet TRIP, jusqu’a 180°C.

Sans surprise, la résistance mécanique de l'alliage AS3 est plus faible que celle de la Stellite 6,
en accord avec sa dureté plus faible. La limite d’élasticité conventionnelle (Rpo2) a été
mesurée pour chaque essai et reportée dans le Tableau V-7. Une diminution de 70 MPa (soit
environ 15 %) pour la Rpo2 est observée entre 25 et 100°C. Contrairement a ce qui avait été
constaté pour les alliages AS1 et AS2, cette baisse est ici minime.

Tableau V-7 - Limite d'élasticité conventionnelle (Rpo,2, en MPa) de I'alliage AS3. Mesures effectuées
en compression a différentes températures (25, 100 et 180°C).

25°C 100°C 180°C

430 360 355

3.4. Caractérisation tribologique

Les essais d’usure de I'alliage AS3 ont été réalisés dans les mémes conditions que ceux des
alliages AS1 et AS2. Un nouvel essai de calibrage a été réalisé sur la Stellite 6 afin de s’assurer
la cohérence et la comparabilité de 'ensemble des résultats.
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3.4.1. Quantification de l'usure
Aprés les deux essais d'usure sur I'alliage AS3, les disques ont été analysés par profilométrie
a optique confocale. Les moyennes des hauteurs maximale et moyenne et de la largeur de la
piste sont présentées dans le Tableau V-8.
Tableau V-8 - Hauteur maximale, hauteur moyenne et largeur des pistes. Alliage AS3. Mesures par

profilométrie confocale sur les disques aprés essais d’usure. Valeurs moyennes calculées a partir des
huit profils de chaque disque, sur deux disques de cet alliage.

Hauteur maximale Hauteur moyenne Largeur
(um] [um] [mm]
92+0,5 4,8+0,1 0,5+0,1

A partir des valeurs relevées en profilométrie, le taux d’usure spécifique de I'alliage AS3 a été
calculé et comparé sur la Figure V-12 a ceux des alliages testés lors de la premiére campagne
d’essais. Sur cette méme figure, les rangs de résistance a l'usure prédits ont aussi été
reportés. Il est intéressant de noter que ces valeurs pour l'alliage AS3 sont intermédiaires a,
d’'un coté, la Stellite 6 et le NOREM-SE et, de l'autre, les alliages AS1, AS2 et FeCrB-SE.
Cependant, elles sont plus proches de celles de la Stellte 6 et du NOREM-SE. Par
conséquent, la dureté plus faible de l'alliage AS3 montre de nouveau que la dureté n’est pas
le seul paramétre déterminant pour l'usure. Ce résultat est en accord avec le rang d'usure
prédit pour cet alliage qui est intermédiaire a ceux de la Stellite 6 et des alliages AS1 et AS2 ;

I'ordre prédit de résistance a I'usure est globalement correct pour 'ensemble des alliages.

Taux d'usure spécifique
9 I Rang d'usure preédit
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NOREM-SE Stellite 6 AS3 AS1 AS2 FeCrB-SE

Figure V-12 - Taux d'usure spécifique et rangs de résistance a I'usure prédits par le modéle de fouille
de données pour les trois alliages congus, AS1, AS2 et AS3, et les trois alliages de référence,
NOREM-SE, Stellite 6 et FeCrB-SE. Essai bille-disque, bille en carbure de tungsténe, charge
normale de 10 N, 3000 cycles (soit une distance de 150 m), a température ambiante et sans
lubrifiant.
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3.4.2. Coefficient de frottement
L’évolution du coefficient de frottement en fonction de la distance de glissement pour l'alliage
AS3 est présentée sur la Figure V-13. Premiérement, il est difficile de mesurer un coefficient
de frottement moyen car la courbe est irréguliére. On constate une augmentation du coefficient
de frottement au cours de 'essai, ce qui semble montrer que le régime stationnaire n’a pas
encore été atteint aprés les 150 m de I'essai. Cependant, a ce stade des essais le coefficient
de frottement de AS3 est plus faible que celui de AS1 et AS2 (inférieur a 0,6).
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Figure V-13 - Coefficient de frottement en fonction de la distance de glissement pour l'alliage AS3.
Essai bille-disque, bille en carbure de tungstene, charge normale de 10 N, 3000 cycles (soit une
distance de 150 m), a température ambiante et sans lubrifiant.

3.4.3. Identification des mécanismes d’usure
Dans un premier temps, I'aspect macroscopique de la piste d’'usure a été analysé, a la loupe
binoculaire, et 'image a été comparée a celle de la Stellite 6 sur la Figure V-14. La quantité
de débris autour de la piste d’'usure est importante ; elle reste toutefois similaire a ce qui est
observé pour la Stellite 6. Rappelons que le taux d’'usure est calculé a partir du volume usé :

ces observations sont donc cohérentes avec les taux d’'usure spécifiques proches de ces deux
alliages.
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Figure V-14 - Aspect général de la piste d'usure de a) la Stellite 6 et b) AS3, aprés essais d'usure.
Observation optique a la loupe binoculaire.

La piste d'usure de l'alliage AS3 a ensuite été observée plus finement au MEB ; une image
est présentée sur la Figure V-15. A cette échelle, I'aspect de la piste est différent de ce qui a
été observé pour la Stellite 6 et le NOREM-SE (usure abrasive) ou pour les alliages AS1, AS2
et FeCrB-SE (usure oxydative). En premier lieu, des stries paralléles dans le sens du
glissement sont visibles (en jaune sur la Figure V-15), ce qui traduit une usure abrasive mais,
de plus, au centre de la piste, sur environ un tiers de la largeur (en bleu sur la Figure V-15),

un troisiéme corps semble avoir adhéré a la piste d’usure.

Figure V-15 - Piste d'usure de AS3. La zone indiquée en jaune correspond a une usure abrasive et la
zone en bleu a une usure oxydative. Le sens de glissement est de gauche a droite. Image au MEB,
contraste en électrons secondaires (SE).

Une coupe transversale de la piste d’'usure est montrée sur la Figure V-16. Les stries
caractéristiques de l'usure abrasive sont trés visibles. Notons, de plus, la présence de
bourrelets sur les bords de la piste d’'usure (trace du phénoméne appelé labourage), ce qui
apporte une preuve supplémentaire d’'un comportement ductile de cet alliage. Cependant,
dans les zones ou un troisiéme corps dans la piste d’'usure est présent, un mécanisme d’usure

différent a été identifie. Un agrandissement cette zone est présenté sur la Figure V-17. Ce
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troisiéme corps se présente comme un film compact, plutét fragile. L’analyse chimique par
EDX de ce film (Tableau V-9) suggére qu’il s’agit d'un oxyde de fer et de chrome. Les
particules ayant formé ce film proviennent donc uniquement de I'abrasion de l'alliage AS3,

contrairement a ce qui a été observé en surface des alliages AS1 et AS2, dans lesquels le film

de surface contenait du tungsténe provenant d’un transfert de matiére de la bille au disque.

Figure V-16 - Coupe transversale de la piste d’usure de l'alliage AS3, vue globale. Image au MEB,
contraste en électrons secondaires (SE).

Figure V-17 - Coupe transversale de la piste d’usure de l'alliage AS3, détail de la zone présentant une
couche d’oxyde. Image au MEB, contraste en électrons rétrodiffusés (BSE).

Tableau V-9 - Analyse quantitative par EDX (en % mass.) du film de la piste d’usure de I'alliage AS3.

O Fe Cr Ni Nb, Mn
Film 21 43 31 5 <1
Débris 25 53 15 5 <1

Cependant, ce film d’oxyde n’est pas présent sur 'ensemble de la largeur de la piste d’usure,
ce qui améne a deux hypothéses. Premiérement, la couche d’oxyde pourrait commencer a se
former par oxydation et compaction des particules métalliques mais la durée de I'essai n'est
pas suffisamment longue pour que la couche d’oxyde couvre entierement la piste d’'usure. La
deuxiéme hypothése est que la couche d’'oxyde ne serait pas suffisamment adhérente a la
surface de la piste et ainsi les passages répétés de la bille useraient ce film. Quand ce film
serait complétement usé, un contact métal/bille se produirait de nouveau et une nouvelle

couche d’oxyde se formerait, par oxydation et compaction de débris métalliques.

Afin de vérifier les hypothéses précédentes, les débris d’'usure présents autour de la piste ont

été prélevés et observés au MEB, comme le montre la Figure V-18. En premier lieu, ces débris
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sont de taille diverse, atteignant la dizaine de micromeétres. Leur aspect varie aussi : certains
sont formés de particules trés fines et partiellement compactées alors que d’autres sont lisses.
La composition chimique de ces débris a été analysée en EDX et reportée dans le
Tableau V-9. Les éléments principaux de ces débris sont le fer, le chrome et 'oxygéne, ce qui

signifie que les débris sont des particules issues du film d’oxyde.

Par conséquent, '’hypothése qui semble la plus proche de ces observations est la seconde :
la couche d'oxyde est fragile et peu adhérente a la surface métallique, ce qui entraine son
détachement avec les passages répétés de la bille. Ce détachement de la couche d’oxyde
pourrait notamment avoir un caractére aléatoire et aussi entrainer les fluctuations du

coefficient de frottement qui ont été observées précédemment sur la Figure V-13.

Figure V-18 - Débris prélevés autour de la piste d'usure de AS3. Image au MEB, contraste en électrons
rétrodiffusés (BSE).

4. Conclusion

Dans ce chapitre, une seconde étape de conception d’alliages a été décrite. Quelques points
de faiblesse de nos modeles et hypothéses ainsi que des pistes d’amélioration ont été
identifiés sur la base des résultats précédents, lors de la caractérisation des alliages AS1 et
AS2, sélectionnés a l'issue de la premiére étape de conception. Ensuite, un troisieme alliage
(AS3) a été sélectionné, élaboré et caractérisé, afin de comparer son comportement aux

alliages de référence et aux alliages congus précédemment et de valider les modeéles.

Dans un premier temps, les points nécessaires a 'amélioration des modeles et critéres ont été
identifiés. Il s’agit surtout de I'instabilité de I'austénite a température ambiante et de la fragilité
des alliages AS1 et AS2. La structure des alliages ayant servi a construire le modéle de
prédiction de 'effet TRIP a été recalculée en interdisant la formation de la phase M2B. En effet,
ce nouveau systéme de prédiction a un impact sur la composition de I'austénite et donc sur la
température de début de transformation martensitique Ms. Avec ces prédictions, une nouvelle

gamme de températures Ms, pour laquelle la probabilité d’obtenir I'effet TRIP semble plus
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élevée, a été identifiee. Enfin, la fragilité des alliages et la quantité d’austénite insuffisante ont
été traitées ensemble grace a la réduction de la dureté et de la fraction massique en phases
dures imposées. Ces nouveaux criteres ont été implémentés dans I'algorithme génétique
multi-objectifs pour une seconde étape de conception, a I'issue de laquelle I'alliage AS3 a été

sélectionné.

L’analyse de la microstructure de l'alliage AS3 montre une structure dendritique austénitique
et deux mélanges eutectiques composés d’austénite et respectivement du borure M2B et du
carbure MC. Cependant, la présence du borure M2B contredit 'approche qui — sur la base des
structures observées dans les alliages AS1 et AS2 — nous a conduit a interdire la présence de
cette phase dans les simulations thermodynamiques. La microstructure observée est en
revanche en bon accord avec les prédictions autorisant la formation de la phase M2B.
L’investigation de ces différences entre prédictions et observations sera traitée dans le

chapitre suivant.

Bien que la dureté de l'alliage soit en accord avec le modéle de fouille de données, elle trés
faible comparée a avec celle de la Stellite 6. De plus, une Iégére diminution (70 MPa) de la
limite d’élasticité conventionnelle a partir de 100°C est observée. Les essais de compression
ont tout de méme mis en évidence que l'alliage AS3 est ductile et que la transformation
martensitique par effet TRIP se produit jusqu’a 180°C, comme il est recherché pour cette

application.

Enfin, les essais tribologiques sur I'alliage AS3 ont montré un meilleur taux d’usure spécifique
que celui de la Stellite 6 mais le régime stationnaire du coefficient de frottement n’est pas
atteint a la fin de I'essai. Les observations microscopiques de la piste d’usure indiquent la
présence de deux mécanismes d’usure : une usure abrasive et oxydative. Cependant, des
analyses plus fines indiquent que le film d’oxyde n’est pas adhérent a la surface du matériau

et se dégrade avec les passages répétés de la bille.

En résumé, I'alliage AS3 présente une résistance a 'usure comparable a celle de la Stellite 6,
voire légeérement améliorée, tout en n’étant pas fragile (contrairement a AS1 et AS2), mais
n’est pas assez dur pour envisager sereinement son utilisation, et son coefficient de frottement
reste un peu élevé. Hormis les considérations sur les mécanismes d’usure et le coefficient de
frottement qu'il est difficile d’appréhender de maniéere prédictive avec les moyens a disposition,
des voies d’amélioration seraient une meilleure prédiction des phases dures (présence ou
absence de M2B notamment), et une optimisation visant une résistance a l'usure et une dureté
comparables a celle de la Stellite 6, c’est-a-dire une résistance a l'usure proche de celle d’AS3
mais avec une dureté comprise entre celle d’AS3 et celles d’AS1 et AS2. Le chapitre suivant

présente une tentative de conception en ce sens.
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Chapitre VI. Troisieme étape de conception: nouveau

critéere de prédiction des phases et alliages AS4 et ASS.

Ce chapitre traitera les différences entre les prédictions et les observations, qui ont été
relevées dans les deux étapes précédentes du travail. La création d’'un nouveau modéle et
des calculs thermodynamiques qui s’en suivront permettront d’identifier un critére pour
'amélioration de la prédiction des phases dures, qui sera implémenté dans I'algorithme

génétique pour une troisieme étape de conception.

1. Prédictions versus observations : différences et solution

1.1. Constat

Au cours des deux étapes précédentes de conception, des différences entre les prédictions
thermodynamiques et les observations ont été révélées. Tout d’abord, les alliages AS1 et AS2
ont été élaborés et analysés ; cette analyse a montré que la phase dure majoritaire est un
carbo-borure de type M23Xs contrairement aux prédictions, qui indiquaient un borure de type
M.B. Pour améliorer les prédictions lors de la seconde étape d’optimisation, qui a conduit a la
sélection de l'alliage AS3, la phase M.B a été interdite dans les prédictions, puisque cette
stratégie permettait une meilleure description des phases dures dans les alliages AS1 et AS2.
Cependant, I'analyse de la microstructure de ce troisieme alliage a montré la formation de la
phase M2B comme phase dure majoritaire. De plus, pour un des alliages de référence de cette
étude provenant d’une publication de Yoo et al. [65], qui a été coulé dans les mémes conditions
que les trois alliages issus des étapes de conception et nommé « FeCrB-SE », les prédictions
thermodynamiques indiquent la présence de la phase M.B, en accord avec les observations
expérimentales. De méme, nous avons pu constater (Tableau IlI-4), que pour certains alliages
la phase M2B est prédite et se forme, mais que pour d’autres alliages elle est prédite mais ne
forme pas. Cette caractéristique était donc connue avant la conception de l'alliage AS3. Ainsi,
nos approches précedentes visant a prévoir la présence de cette phase se sont montrés
inefficaces. Il était cependant escompté que, grace a la similitude des objectifs et contraintes
fixés lors de I'optimisation, le comportement des alliages congus serait proche de celui de AS1
et AS2, pour lesquels linterdiction de M2B dans les calculs thermodynamiques conduit a des
prédictions plus proches de la réalité. L’alliage AS3 ne se comporte manifestement pas de la
méme maniére. Ce qui suit vise ainsi a identifier des causes aux disparités observées, sur la

base des résultats précédents.

La composition chimique des quatre alliages étudiés expérimentalement au cours des
chapitres précédents est rappelée dans le Tableau VI-1. Par exemple, la plus forte teneur en

bore ou en chrome dans les alliages (AS1 et AS2), pour lesquels la phase M:B n’est pas
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observée, est une tendance surprenante. De plus, les interactions complexes entre les
éléments lors de la solidification ne semblent pas permettre de conclure sur les raisons d’une

telle différence entre prédictions et observations.
Tableau VI-1 - Composition chimique (en % mass.) des alliages AS1, AS2, AS3 et FeCrB-SE, et

présence ou absence de la phase M2B, qui est prédite dans tous les cas lorsqu’elle est autorisée dans
le calcul.

Fe C Si Mn Mo N Nb C B ﬁ;ﬁi}%ﬁ?
AS1 671 257 - 227 022 112 118 12 1,21 x
AS2 734 224 07 - 023 034 110 122 12 x
AS3 664 211 - 224 - 698 209 047 071 v
FeCrB-SE | 77 196 10 - ; ; . 182 070 v

1.2. Températures de formation de Mz2B et M23Xe

Ce paragraphe traite une des pistes explorées pour tenter d’améliorer les prédictions
thermodynamiques. Elle concerne I'analyse de la différence des températures de formation
des phases concernées a savoir MoB et M23Xs. En effet, lors de la solidification, ces deux
phases se trouvent en compétition puisqu’il semble que la deuxiéme soit observée lorsque les
calculs thermodynamiques prédisent la présence de la premiére mais qu’elle ne se forme pas.
Afin d’expliquer la démarche ainsi que les calculs qui seront effectués pour chacun des quatre
alliages cités précédemment, 'exemple de l'alliage AS2 sera traité en détail ; ensuite, les
calculs seront généralisés aux trois autres alliages réels (AS1, AS3 et FeCrB-SE) ainsi qu’a

certains alliages de la littérature.

1.2.1. Exemple de AS2
La Figure VI-1 rappelle les diagrammes de solidification de SG pour l'alliage AS2, en autorisant
ou en interdisant la formation de la phase M;B. Evidemment, les conditions de début de
solidification ne sont pas affectées par la présence du borure et ceci jusqu’a la formation de la
phase M2B (1248°C). Notons maintenant T1 température de début de formation du borure M2B.
De maniére analogue, dans les prédictions interdisant la formation de la phase M.B, la
température a laquelle se forme la phase M23Xs est notée Tz : elle vaut 1231°C. L’écart entre

ces températures, noté AT (équation (VI-1)), est de 17 K pour I'alliage AS2.

AT=T,—T, (VI-1)
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Figure VI-1 - Diagrammes de solidification pour l'alliage AS2, a) en autorisant la formation de la phase
MyB, b) en interdisant la formation de la phase M.B. Calcul Thermo-Calc, modéle de solidification
de Scheil-Gulliver, base de données TCFEO9.

Dans les simulations interdisant la phase M2B, il est tout de méme possible de détecter la
température a partir de laquelle la formation du borure serait possible dans des simulations
acceptant cette phase, par le biais de sa force motrice de formation. Cette derniére doit
théoriquement devenir favorable en dessous de la température T+, ce qui est confirmé sur la
Figure VI-2. En effet, pour une température supérieure a celle du début de formation de la
phase M.B (T, égale a 1248°C pour l'alliage AS2), la force motrice de formation de cette
phase est négative ; elle change de signe lorsque la température devient inférieure a T4. La
température a laquelle ce changement de signe se produit coincide bien avec la température
T4 relevée sur le diagramme de solidification de SG en acceptant la formation de la phase
M2B. De cette maniére, en effectuant une seule simulation de solidification sur le modéle de
SG, en interdisant la formation de M2B, il est possible de détecter les deux températures T+ et

T,, et ainsi de calculer AT.
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Figure VI-2 - Evolution de la force motrice de formation de la phase M2B au cours de la solidification,
lorsque cette phase est interdite. Calcul Thermo-Calc, solidification de Scheil-Gulliver, base de
données TCFEQ9.

1.2.2. Introduction d’un nouveau critére dans I’'optimisation
1.2.2.a. Autres alliages réels (AS1, AS3 et FeCrB-SE)
Les calculs de AT ont été effectués pour les trois autres alliages étudiés précédemment (AS1,
AS3 et FeCrB-SE). Ces valeurs sont confrontées a la présence ou I'absence du borure M;B
constatée expérimentalement dans les alliages coulés sur la Figure VI-3. Une tendance est
observée : pour des différences de températures faibles ou négatives, la phase M2B n’est pas
présente dans les alliages réels (cas de AS1 et AS2) alors que pour des différences de
températures plus grandes, le borure est observé (cas de AS3 et FeCrB-SE). La valeur seuil

de AT, qui sépare les deux groupes d’alliages, semble comprise entre 17 et 38 K.
Deux origines possibles semblent envisageables pour expliquer une telle relation.

Tout d’abord, et comme évoqué précédemment (Chapitre IV), une erreur de prédictions peut
venir simplement du manque des données thermodynamiques pertinentes et notamment, de
'absence du diagramme ternaire B-C-Cr dans la base de données. De ce fait, les grandeurs
thermodynamiques prédites, lorsqu’'une phase implique ces trois éléments, sont extrapolées
a partir d’autres diagrammes binaires ou ternaires (B-C, B-Cr, B-Cr-Fe...). Elles peuvent donc
présenter une erreur de prédiction plus élevée, ce qui pourrait conduire a un décalage en

température de la stabilité de certaines phases, dont MzB et/ou M23Xs.

Cependant, une origine liée aux propriétés thermodynamiques des phases peut aussi étre
envisagée. En effet, si la nucléation de la phase M2B nécessitait une surfusion significative,
contrairement a la phase M23Xs, il se peut que pour une AT faible (en gris sur la Figure VI-3),

la formation de M2B serait empéchée par la formation de la phase M23Xs. Inversement, lorsque
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la différence de températures du début de solidification des phases M:B et M23Xs (AT) est
suffisamment grande (en jaune sur la Figure VI-3), une surfusion suffisante peut se produire
pour M2.B avant que M23Xs germe et conduire a la présence du borure, en accord avec les

prédictions thermodynamiques.

70 1
Phase MzB Phase MZB

60 1 non observée observée
53

AT=T -T,[K]
8

-10 T w T ‘
AS1 AS2 FeCrB-SE AS3

Figure VI-3 - Différence de températures de formation des phases M2B et M23Xs pour les alliages AS1,
AS2, AS3 et FeCrB-SE.

1.2.2.b. Alliages de la littérature
Dans le Chapitre lll, le Tableau IlI-4 liste les différences entre prédiction thermodynamique
des phases et observation pour des alliages étudiés dans la littérature. Deux catégories ont
été identifiées parmi les alliages coulés : ceux pour lesquels M2B est prédite mais M23Xs est
observée (comme pour AS1 et AS2), et ceux pour lesquels la phase M:B est prédite et
observée mais M23Xg n’est ni prédite, ni observée (comme pour AS3 et FeCrB-SE). Parmi les
alliages de la littérature, aucun n’a été identifié comme faisant partie de la premiére catégorie ;
les différences entre prédiction et observation pour les alliages AS1 et AS2 ne pouvaient donc
pas étre anticipées avant la premiére étape de conception. Cette partie de I'analyse portera

donc uniquement sur des alliages de la seconde catégorie (cas identique a AS3 et FeCrB-SE).

Plusieurs alliages présents dans ce tableau font ainsi partie de la deuxiéme catégorie,
correspondant aux numéros 18, 54, 59 et de 69 a 72 du Tableau A-1 (Annexe A), dont les
compositions sont rappelées dans le Tableau VI-2. Les valeurs de AT de ces alliages ont été
calculées et comparées aux valeurs obtenues pour les alliages réels sur la Figure VI-4. Les
résultats de deux des alliages de la littérature, les alliages n°54 et 59 (dont les AT sont
respectivement de 8 et 10 K), sont en désaccord avec les observations précédentes pour les
alliages ici étudiés, contrairement aux cing autres alliages pour lesquels les résultats suivent

la tendance observée. Cela peut étre expliqué par la teneur en bore trés élevée pour ces
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alliages (supérieure a 3,5 % mass.), qui semble stabiliser le borure. Cependant, cette
stabilisation n’est pas systématique ; la différence de températures pour les alliages n°54 et
59 et pour AS2 montre aussi que la teneur en bore n’est pas le seul facteur de stabilisation du

borure, puisque l'alliage AS2 contient moins de bore que ces deux alliages de la littérature.

Tableau VI-2 - Composition chimique (en % mass.) des alliages de la littérature pour lesquels la phase
MyB est prédite et observée mais M23Xs n’est ni prédite, ni observée.

N° Fe Cr Mn Si C B
18 70,8 19,6 0,14 0,49 3,85 5,1
54 76,3 20,5 0,7 - 1,6 0,87
59 70,7 25 1 - 2,5 0,8
69 954 - 0,75 - 0,17 3,7
70 94 - 0,75 - 0,17 5,8
71 92,9 - 0,75 - 0,17 6,9
72 92,6 - 0,75 - 0,17 7,2
300
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Figure VI-4 - Différence de températures de formation des phases M2B et M23Xs pour les alliages de la
littérature (n°18, 54, 59 et de 69 a 72), comparés aux alliages AS1, AS2, AS3 et FeCrB-SE. Les
données représentées en gris sont les alliages réels pour lesquels la phase M2B n’est pas observée
(mais prédite), alors que celles représentées en jaune sont les alliages réels pour lesquels la phase
MB est prédite et observée. Les données en bleu représentent les alliages de la littérature pour
lesquels la phase M2B est prédite et observée par les auteurs.

1.2.2.c. Influence des éléments d’alliage sur AT
Enfin, nous avons cherché a décrire I'effet de certains éléments d’alliage sur la valeur de AT,

avec la modification des teneurs en certains éléments chimiques entrant dans la composition
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de l'alliage FeCrB (bore, carbone, chrome et silicium) indépendamment les uns des autres,
comme le montre la Figure VI-5. Tout d’abord, contrairement a ce qui a été observé pour les
alliages réels, la valeur de AT augmente avec la teneur en bore, ce qui montre que cet élément
stabilise le borure. Cependant, notons la rupture de pente entre 1 et 1,5 % mass. en bore. De
méme que pour le bore, le silicium est un élément stabilisant le borure M2B puisque la valeur
de AT augmente quasi linéairement avec la teneur en cet élément. Les teneurs en carbone et
chrome influent difféeremment sur la valeur de AT : la tendance change au cours de
'augmentation de la teneur de ces deux éléments. Lors de 'ajout de carbone, AT commence
par diminuer fortement jusqu’a une valeur minimale de 30 K a une teneur en carbone proche
de 1 % mass., puis augmente a nouveau légérement alors que I'on pourrait s’attendre a ce
que la phase M23Xg soit de plus en plus favorisée lorsque la teneur en carbone augmente.
Pour le chrome, le comportement inverse est observé : une augmentation de AT jusqu’a une
teneur proche de 20 % mass., suivie d’'une forte diminution, qui d’aprés les observations
précédentes, pourrait conduire a la formation du borure M2B au lieu de la phase M23Xs. Ce
résultat peut étre expliqué par la stoechiométrie des deux phases : dans la phase M2B une

plus grande proportion de chrome peut étre acceptée en comparaison avec la phase M23Xe.
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Figure VI-5 - Influence des teneurs en éléments d'alliages de FeCrB sur la différence de températures
de formation des phases M2B et M23Xs. Chaque variation de composition est faite indépendamment
et au détriment de la teneur massique en fer. Sur chaque graphique, le point jaune correspond a
FeCrB.

1.2.2.d. AT : pour une meilleure prédiction des phases M2B et M23Xs ?
Dans un premier temps, au regard des résultats présentés ci-dessus (étude sur les alliages
AS1, AS2, AS3 et FeCrB-SE et ceux issus de la littérature), la valeur seuil de AT a été fixée
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a 20 K. Cette valeur a été choisie pour rendre compte en priorité des alliages
expérimentalement étudiés au cours du présent travail, a savoir différencier le comportement
des alliages AS1 et AS2 d’'une part, de celui des alliages AS3 et FeCrB-SE d’autre part
(Figure VI-3). Cela permet de s’appuyer sur des alliages élaborés et caractérisés dans les
mémes conditions, au risque de décrire un peu moins bien certains alliages de la littérature
(AT de 8 et 10 K pour les alliages n°54 et 59) pour lesquels nous ne connaissons pas tous les
paramétres expérimentaux. La valeur seuil de AT (20 K) est ainsi comprise entre celle d’AS2
(17 K) et de FeCrB-SE (38 K), tout en étant plus proche de celle des alliages n°54 et 59. Si la
différence de températures calculée entre la formation de M:B et celle de M23Xs est supérieure
a 20 K, alors les prédictions de phases et de grandeurs qui en découlent seront effectuées
avec le systéme thermodynamique « complet », c’est-a-dire en autorisant la formation du

borure M2B : dans le cas contraire, la formation de M.B sera interdite dans le calcul.

Ce choix du systeme thermodynamique dans lequel sont effectuées les prédictions a une
incidence sur la composition de I'austénite, et donc sur la valeur de Ms qui est calculée et ainsi
sur le modéle de I'effet TRIP. En effet, une analyse semblable a celle menée aux Chapitres |l
et V a montré que la gamme de températures pour laquelle I'effet TRIP est susceptible de se
produire est [égérement modifiée en fonction du systéme thermodynamique : si les prédictions
sont effectuées en interdisant la formation du borure, la gamme de températures favorables a
I'effet TRIP est comprise entre 0 et 100°C, et dans le cas ou la phase M2B est autorisée, entre
10 et 80°C.

2. Troisiéme étape de conception

Dans cette étape de conception d’alliage, d’'une part nous avons ajouté un critére de sélection
de la phase dure (M2B ou Max3Xg), basé sur I'analyse présentée ci-dessus, pour tenter
d’améliorer les prédictions de phases, et d’autre part certains criteres ont été modifiés au

regard des résultats de I'étape de conception précédente (Chapitre V).
2.1. Critéeres d’optimisation

2.1.1. Dureté
Dans le chapitre précédent, il a été constaté que I'alliage AS3 a une dureté trop faible en
comparaison avec la Stellite 6 (286 HV mesurée pour l'alliage AS3 contre 400 a 500 HV pour
la Stellite 6). Cela a été attribué au fait que la quantité de phases dures est limitée a
12 % mass. au maximum. Ainsi, pour la troisieme étape de conception, la quantité de phases
dures (borures et carbures) autorisée a été augmentée jusqu’a 15 % mass., afin d’atteindre la

méme gamme de dureté que celle de la Stellite 6. Cependant, pour ne pas contraindre
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davantage le systéme, les alliages ayant une dureté comprise entre 315 et 400 HV seront tout

de méme acceptés dans un premier temps.

2.1.2. Synthése des critéres d’optimisation utilisés
Les objectifs et contraintes de 'optimisation ayant conduit a la présélection des alliages de
cette étape de conception sont présentés dans le Tableau VI-3. Cette optimisation a été
effectuée sur 1000 générations comportant chacune 500 individus. La différence de
températures AT n’est ni un objectif, ni une contrainte, qui permet de sélectionner le systéme
thermodynamique dans lequel les phases sont prédites, c’est-a-dire en autorisant ou
interdisant la phase M2B, et les grandeurs qui en découlent. Devant la difficulté a obtenir des
alliages non dominés dont les valeurs de fraction massique de ferrite 6 et de températures Ms
sont comprises dans les gammes visées, ces grandeurs ont été conservées comme objectifs,
contrairement au rang de résistance a 'usure, a la dureté et a la teneur en phases dures, qui
sont devenues des contraintes au fur et a mesure de 'optimisation. De plus, dans cette étape
d’optimisation, il a été difficile d’atteindre des teneurs en chrome libre acceptables sans obtenir
des alliages non dominés dont la teneur en chrome nominale soit trés élevée aussi (supérieure
a 30 % mass.). Ainsi, la teneur en chrome libre a été maximisée dans le méme temps que la
teneur en chrome dans lalliage a été minimisée. Ces objectifs antagonistes sont
volontairement introduits, car ils peuvent également affecter d’autres caractéristiques ; en
effet, une telle mesure devrait conduire a placer, dans la phase primaire, la plus grande teneur

possible de chrome disponible, et donc a limiter la fraction en phases dures riches en chrome.

Tableau VI-3 - Combinaison d'objectifs et contraintes de I'optimisation ayant conduit a la sélection de
nouveaux alliages. La mention « en U » signifie que I'optimisation est faite sur une gamme.

Objectifs Contraintes
Min Max Min Max
BTR [K] X Dureté [HV] 315 550
Chrome dans l'alliage X Rang de résistance a 19
[% mass.] l'usure [-]
Ferrite 5 « en U » X Phases dures [% mass.] 10 15
Ms«enU » X
Chrome libre [% mass.] X
Phases autorisées [% mass.] X
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2.2. Sélection des alliages AS4 et AS5

L’optimisation a produit 13162 alliages non dominés : ce nombre est élevé par rapport aux
précédentes étapes de conception, en raison du plus grand nombre d’objectifs. En effet, quand
le nombre d’objectifs augmente, I'espace des solutions est plus grand (une dimension
supplémentaire vient avec chaque objectif ajouté); au contraire, quand le nombre de
contraintes augmente, le nombre de solutions diminue. Le grand nombre d’alliages obtenu, et
la diversité de leurs propriétés calculées, permettent toutefois d’éliminer d’emblée de
nombreux candidats, par exemple sur la base d’une dureté trop faible par rapport a ce qui est
attendu (inférieure a 400 HV). De la méme maniére, une dureté ou une BTR trés élevées
(respectivement supérieures a 500 HV ou a 300 K) représentent un risque de fragilité et de

fissuration a chaud : les alliages correspondants ont donc également été écartés.

Pour faire une présélection parmi les alliages restants, les alliages dont la dureté est
supérieure a 450 HV, ont été classés de deux maniéres différentes. La priorité a été donnée,

dans 'ordre :

- (1) a une BTR la plus faible possible, puis a une teneur en ferrite § dans la gamme
visée et enfin a la teneur en chrome libre la plus élevée possible ;
- (2) a une teneur en ferrite 6 contenue dans la gamme visée, puis a la température Ms

aussi dans la gamme visée et enfin a la teneur en chrome libre la plus élevée possible.

Pour chaque chemin de sélection décrit précédemment, le premier alliage du classement a
été choisi ; la composition chimique indicative® de ces deux alliages, nommés AS4 et AS5 par
la suite, est donnée dans le Tableau VI-4. Le Tableau VI-5 présente les caractéristiques sur
lesquelles ces alliages ont été jugés. Il estimportant de noter que le critére AT a permis prévoir
des caractéristiques de ces alliages, en acceptant la formation de la phase M2B (alliage « A »

pour « avec », Tableau VI-4) ou en l'interdisant (alliage « S » pour « sans », Tableau VI-4).

Les deux alliages présélectionnés ont une dureté proche de 450 HV, leur rang de résistance
a l'usure et la teneur en chrome libre sont aussi similaires et acceptables. Cependant, un des
alliages présente une BTR modérée (145 K), mais une température M en dehors de la gamme
visée (alliage AS4, avec une gamme de M; visée comprise entre 10 et 80°C), et l'autre
présente un risque élevé de fissuration a chaud, avec une BTR de 300 K, mais sa température
Ms se situe dans la gamme visée (alliage AS5, avec une gamme de Ms visée comprise entre
0 et 100°C).

9 Pour des raisons de confidentialité, les compositions chimiques de ces deux alliages ne sont pas
données précisément.
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Le choix d’un alliage repose donc sur le compromis entre la santé du lingot (ou, a terme, du
dépdbt) et la capacité de durcissement de la surface par effet TRIP lors du frottement, qui sont
deux caractéristiques importantes de cette étude. L’alliage AS4 sera donc élaboré pour vérifier
sa capacité a former de la martensite sous contrainte (par effet TRIP) et I'alliage AS5 pour la
santé du lingot aprés élaboration par fusion par induction en nacelle froide.

Tableau VI-4 - Composition chimique (en % mass.) des alliages présélectionnés apreés la troisieme

étape de conception. Dans la colonne « Systéeme », le « A » correspond a des simulations acceptant la
formation du borure M2B, et le « S » a des simulations l'interdisant.

Alliage Fe Cr Mn Mo w Ni Nb Si C B Systéme
AS4 60-70 1525 <3 <5 <3 510 <3 <3 <15 <15 A
AS5 60-70 1525 <5 <3 <3 510 <3 <5 <15 <1 S

Tableau VI-5 - Propriétés et structures prédites des alliages présélectionnés a l'issue de la troisiéme
étape de conception. Les valeurs en rouge sont en dehors des gammes visées, et les valeurs en vert
sont comprises dans ces gammes.

. M. BTR Durete ang ~ Chrome o .05  Austénite T 1ases
Alliage °C] K] [HV] d'usure libre [% mass] [% mass.] dures
[-] [% mass.] 0 : ° 1 [% mass.]
AS4 99 145 455 12 15,3 8,0 76,4 13
AS5 90 300 450 14,2 15,5 11,9 771 9,9

Ces alliages ont été élaborés dans les mémes conditions que les précédents ; l'inspection
préliminaire des lingots n'y a détecté aucun défaut macroscopique. La caractérisation

expérimentale des alliages est en cours.
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L’objectif de cette étude était de concevoir des alliages sans cobalt, afin de remplacer la
Stellite 6. Cet alliage montre un ensemble de propriétés trés satisfaisantes pour I'application :
sa résistance a lusure aussi bien a température ambiante qu’a la température de
fonctionnement (250 a 300°C), la présence d’une couche d’oxyde et I'effet TRIP en conditions
d’usure ainsi qu'une bonne résistance a la corrosion. La démarche de ce travail consistait en
une alternance de développements numériques et expérimentaux afin de permettre d’ajuster

et d’améliorer progressivement les modeéles et critéres de conception.

Des compositions chimiques originales, dont 'ensemble des propriétés et des caractéristiques
répondent aux mémes exigences que celles de la Stellite 6, ont donc été recherchées. Ces
propriétés (mécaniques, thermodynamiques ou microstructurales) ont constitué 'ensemble de
critéres de conception pris en compte dans ce travail de thése. Il a donc été proposé d’utiliser
des outils de fouille de données et de thermodynamique prédictive afin de mettre en place des
modeles pour le calcul de ces criteres, utilisés par la suite dans un algorithme génétique multi-

objectifs pour I'optimisation des compositions chimiques.

Tout d’abord, la microstructure des alliages congus devait étre analogue a celle de la Stellite 6.
Nous avons donc recherché des structures hypoeutectiques, composées d’une matrice
austénitique en tant que phase primaire, susceptible de conduire a un renforcement par effet
TRIP, et de phases dures (carbures et borures) pour assurer une dureté et une résistance a
l'usure suffisantes. De plus, le procédé de dépdt des alliages impose une structure brute de
solidification : pour cette raison, dans nos simulations thermodynamiques le modéle de
solidification de Scheil-Gulliver a été utilisé. D’autres conséquences de la méthode de dépdt
ont imposé la mise en place de modéles pour éviter la fissuration a chaud. Ensuite, un modéle
capable de prédire la dureté a partir de la composition nominale d’'un alliage a été construit
grace a une régression de type processus gaussien. Ce modeéle s’est avéré trés performant
pour une catégorie d’alliages spécifique, a savoir les alliages a base de fer dont la structure
provient directement de la solidification et qui comportent des mélanges eutectiques contenant

des phases dures (carbures ou borures).

Par contre, la méme méthode ne pouvait pas étre appliquée pour la mise en place d’'un modéle
de résistance a l'usure des alliages en raison du faible nombre de données disponibles et de
leur disparité dans la littérature. La méthode qui a été adoptée pour la construction de ce
modéle est une innovation dans le domaine de la science des matériaux : un algorithme de
comparaison de paires a été utilisé afin de ranger les alliages en fonction de leur résistance a
l'usure, puis ce rang a été relié a la composition nominale des alliages par un processus

gaussien. Bien que moins précis que le modeéle de dureté, ce modéle nous a tout de méme
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permis d’indiquer une tendance de résistance a l'usure qui s’est confirmée dans la suite de

I'étude.

L’ensemble des modéles a été implémenté dans un algorithme génétique multi-objectifs pour
I'optimisation des compositions. Parmi les résultats appartenant aux ensembles de Pareto
calculés (entre 1000 et 10000 compositions d’alliages, selon I'étape d’optimisation), aucune
solution idéale n’a pu étre trouvée. Des choix ont donc di étre faits afin de sélectionner et
fabriquer un trés petit nombre d’alliages (un ou deux aprés chaque étape d’optimisation) dans
le but de valider les modéles en vérifiant I'accord entre le comportement de I'alliage et les

prédictions.

Lors des étapes de conception successives, diverses difficultés ont été rencontrées, ce qui a
amené plusieurs modifications de modeéles ou de critéres afin d’obtenir des alliages avec des
propriétés plus proches du cahier des charges. A I'issue de la premiére étape de conception,
les deux alliages élaborés et testés (AS1 et AS2) se sont avérés trop durs et trop fragiles en
raison de leur fraction élevée en phases dures, qui a été par la suite diminuée pour concorder
avec celle qui est observée dans la Stellite 6 ou d’autres alliages similaires. De plus,
l'austénite, formée lors de la solidification, s’est montrée instable a température ambiante
puisqu’elle s’est transformée en ferrite lors du refroidissement. L’effet TRIP attendu n’a donc
pas pu se produire lors des essais d’usure. Pour remédier a ce défaut de conception, le modéle
permettant I'estimation de la température du début de la transformation martensitique (Ms) a
dd étre modifié. De méme, un fort désaccord entre prédictions et observations en termes de
type de phases dures a été constaté : le borure M2B est prédit par le calcul thermodynamique
mais est remplacé dans I'alliage élaboré par un carbo-borure de type M23Xs. Pour pallier cette
incohérence, plusieurs approches ont été explorées ; celle qui a été initialement retenue
consiste a interdire la formation de la phase M:B lors de I'étape de conception suivante. Aprés
la seconde étape de conception, un troisieme alliage, AS3, a été élaboré. En accord avec nos
attentes, l'austénite, formée a la solidification de l'alliage, s’est montrée stable a température
ambiante, une trés faible baisse de limite d’élasticité conventionnelle et I'effet TRIP ont été
observé a l'issue d’essais de compression. Cependant, la dureté de I'alliage s’est avérée trop
faible en comparaison avec celle de la Stellite 6. De plus, la microstructure ne correspondait
pas aux simulations qui ont été effectuées en interdisant la formation de la phase M.B ;
cependant, lorsque cette phase a été de nouveau autorisée dans le calcul, les structures
prédites et observées concordaient. Lors de la troisieme étape d’optimisation, il a été proposé
d’instaurer un nouveau critére, basé sur les températures théoriques de formation des phases
M2:B et M23Xs, afin de sélectionner au mieux le « systeme » (c’est-a-dire en autorisant ou
interdisant la formation de la phase M2B) dans lequel les simulations thermodynamiques

devaient étre effectuées. Ce critére est accompagné d’une modification du critére de la dureté
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de l'alliage : une légére augmentation a été imposée par rapport a I'étape précédente, afin de

s’approcher de celle de la Stellite 6.

Le modeéle de résistance a l'usure indique de bonnes tendances pour les trois alliages (AS1,
AS2 et AS3) : dans les conditions d’essais réalisés, leur usure est plus faible que celle de la
Stellite 6. Toutefois, leur coefficient de frottement est plus élevé que celui de la Stellite 6
(environ 0,6 contre 0,4 pour la Stellite 6 dans les conditions testées dans ce travail). L’ajout
des alliages AS1 et AS2, puis de l'alliage AS3, aux données du modele aurait été possible
entre les étapes successives de conception ; cependant, le modéle de résistance a l'usure a
prédit des tendances qui ont été confirmées par les résultats expérimentaux de ces trois
alliages. Le choix a donc été de focaliser les efforts sur la microstructure et particulierement
sur la prédiction des phases. Les différences constatées entre les prédictions de phases et les
observations peuvent provenir de I'absence du diagramme ternaire B-C-Cr dans la base de
données thermodynamiques ; or, un carbo-borure de chrome constitue la phase dure
majoritaire des alliages congus. Enfin, 'optimisation des compositions a souvent été réalisée
par l'algorithme génétique en évaluant par le calcul de quelques dizaines de milliers de
compositions alors que I'état de l'art préconise un nombre d’évaluations environ dix fois
supérieur [156]. Cette limitation a été nécessaire en raison du temps de calcul du chemin de
solidification par le modele de Scheil-Gulliver, qui demande plusieurs dizaines ou centaines
de calculs d’équilibres thermodynamiques successifs pour chaque alliage. Les résultats
indiquent malgré tout de meilleurs ensembles de propriétés calculées que pour les alliages
préexistants. Ainsi, I'optimisation, si elle n'a peut-étre pas toujours atteint un niveau de
convergence idéal, semble tout de méme avoir été relativement efficace. Cette limitation de la
méthode, en cas de recours a des outils prédictifs gourmands en temps de calcul, appelle de
nouveaux développements algorithmiques permettant une conception optimale avec un

nombre réduit d’évaluations [157].

Enfin, notre étude a validé dans son ensemble la démarche de conception d’alliages proposée.
Plusieurs modéles se sont montrés en adéquation avec les mesures expérimentales
effectuées sur les alliages congus dans le cadre fixé (dureté, résistance a l'usure). Une
nouvelle gamme d’alliages a été ainsi proposée. A base de fer et riches en chrome, ces
alliages sont proches de la gamme NOREM ; cependant, leur durcissement est assuré par

des phases riches en carbone et/ou bore et ils présentent un effet TRIP.
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Ce travail, a caractére fortement exploratoire, a apporté tout naturellement de nombreuses

questions et ouvert des voies de progres futurs.

Tout d’abord, notons que parmi les alliages issus d’études et développements pour le
remplacement de la Stellite 6 (alliages a base de fer, de nickel ou sans élément majoritaire),
aucun ne parvient a obtenir un coefficient de frottement comparable a celui de l'alliage a base
de cobalt, malgré des taux d'usure inférieurs. Ce constat souléve donc la question de la
prédiction du coefficient de frottement. Lors de la construction des modéles par fouille de
données, le nombre de valeurs de coefficients de frottement disponibles était encore plus faible
que pour la résistance a l'usure ; le coefficient de frottement de seulement quatorze alliages a
été caractérisé dans la base de données construites dans cette étude. Il n’était donc pas
envisageable de construire un tel modeéle pour le coefficient de frottement. En outre, dans le
contexte multi-objectifs présenté dans ce travail, I'ajout d’'un critére sur le coefficient de
frottement diminuerait 'espace de faisabilité (si le critére est une contrainte) ou dégraderait au
moins une autre caractéristique calculée (si c’est un objectif). Lors de la troisieme étape de
conception, certaines exigences ont déja di étre revues a la baisse (température Ms pour AS4,
BTR pour ASS5); l'ajout d'un critere sur le coefficient de frottement demanderait donc
d’abandonner une partie des autres caractéristiques au profit de celle-ci. C’est évidemment

'adéquation avec 'application qui pourrait guider un tel choix.

Un axe de recherche possible serait donc de s’orienter vers la compréhension des
meécanismes (type et composition de I'oxyde, par exemple) menant aux valeurs du coefficient
de frottement aussi faibles de la Stellite 6 et la possibilité de les reproduire sur un alliage sans

cobalt.

Un travail additionnel sur la précision des modéles pourrait peut-étre, en apportant un meilleur
niveau de confiance aux prédictions, permettre de donner plus de latitude et d’espérer
concevoir des alliages répondant pleinement, en termes de caractéristiques calculées, au
cahier des charges. En particulier, une meilleure compréhension de la thermodynamique des
alliages étudiés pourrait étre apportée grace a la caractérisation du systéme ternaire B-C-Cr,
aujourd’hui absent des bases de données thermodynamiques. Cette information semble
indispensable a la prédiction des phases et grandeurs thermodynamiques dans les aciers
inoxydables au bore. En améliorant la prédiction de certaines phases telles que M2B et M23Xs,
c’est 'ensemble des prédictions thermodynamiques qui gagnerait en précision, pouvant ainsi

permettre d’éviter de faire des choix comme cela a d étre fait pour les alliages AS4 et AS5.

La démarche de conception utilisée dans ce travail pourrait étre généralisée a d’autres
catégories d’alliages. Il est envisageable de s’intéresser par la suite aux alliages concentrés

complexes (ACC), a matrice austénitique, aptes a une transformation par effet TRIP en
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conditions d’usure, et renforcés par une certaine fraction de mélanges eutectiques contenant
des phases dures intermétalliques. Malgré I'actuelle impossibilité de construire tout modéle
basé sur la fouille de données, faute de données expérimentales existantes suffisamment
nombreuses et variées, il semble possible d'imaginer une conception d’alliages basée
principalement sur des critéres thermodynamiques, et sur une optimisation de composition au
regard de la microstructure et des propriétés qui en découlent (résistance a la corrosion, effet

TRIP, fissuration a chaud...).

Enfin, pour un alliage trés prometteur, dont toutes les propriétés et caractéristiques
concorderaient avec celles de la Stellite 6, il serait nécessaire de réaliser des essais en
conditions réelles d’utilisation, plus colteux. Il s’agirait par exemple de tester la fabricabilité de
I'alliage par un procédé de type soudage (fil ou poudre) ainsi que son comportement en usure
dans des conditions proches de I'environnement réel (pression, température et milieu) et
durant une durée de test suffisamment importante pour que le fonctionnement en régime

permanent puisse étre atteint.
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Annexe A. Base de données des modeéles

Tableau A-1 - Ensemble des alliages de la base de données ayant servis dans au moins un modele
(dureté, résistance a l'usure, structure). Les alliages sont numérotés (#) pour les citations dans le
manuscrit. Leur présence dans un modéle est représentée par une croix ("x") dans la colonne
adéquate. Dans les colonnes de la composition, la lettre « B » indique que cet élément fait le
complément a 100 % mass.

Composition [% mass.]
# Dureté | Usure | Structure | Réf.
Fe C Cr  Mn Mo \Y w Co Ni B Nb Si N
BASE FER
1| B 035 X [20]
2 B 4 16 X [20]
3 B2 5 X [20]
4 B 5 30 X [20]
5 B 3 25 2 X [20]
6 B 19 28 0,11 55 15 0,36 X [20]
7 B 166 299 2,75 4,33 9,7 0,86 X [20]
8 B 1,8 28 0,1 6,85 6,85 0,1 X [20]
9 B 1,8 278 01 9,83 15,7 0,15 X [20]
0| B 12 30 05 4,5 2,25 1 X [20]
11| B 12 26 55 2 5 34 01 X [55]
12 B 1,23 251 4,4 2,03 4,13 3,23 0,18 X X [40]
13 B 2 25 09 35 05 0,4 X X [55]
14 B 1,1 24 5 3 4 3 0,4 X [64]
15 B 22 5 225 12 0,3 X [30]
16 | B 252 24 0,09 0,19 6,64 0,21 X X [158]
17 B 3,6 33,9 0,09 0,19 3,58 0,57 X X [158]
18 | B 38 196 0,14 5,1 0,49 X X [158]
19 B 493 29,5 0,14 2,04 0,85 X X [158]
20 B 011 8,81 049 0,15 2 099 0,01 0,03 0,38 0,01 X [159]
21 B 0,05 897 048 0,15 1,98 1,01 0,01 0,04 0,37 0,01 X [159]
22| B 003 18 2 3 10 7 X X [160]
23 B 0,03 18 2 3 10 7 X X [55]
24| B 1,7 17 03 1 3 0,4 X X [160]
25 B 1,7 17 0,3 1 3 0,4 X X [55]
26 B 2 26 05 1 X X [160]
27 B 2 26 05 1 X X [55]
28| B 2 205 9,5 75 5 01 X [34]
29 | B 216 181 011 1,4 X X [161]
30 B 2,11 18,5 0,42 0,12 13 X X [161]
31 B 1,44 12,6 1,19 0,12 1,1 X X [161]

177



Annexe A. Base de données des modéles

Composition [% mass.]

# Dureté | Usure | Structure | Réf.
Fe c Cr  Mn Mo Vv w Co Ni B Nb Si
32 B 4,02 36,5 0,13 0,24 X X [161]
33 | B 436 41,3 0,56 0,14 0,24 X X [161]
34 B 3,45 309 29 0,12 0,24 X X [161]
35 | B 1 18 04 13 35 10,5 2,3 X [70]
36 B 099 16,8 0,22 46 4,6 0,22 X [162]
37 B 075 21 042 45 1,1 X [163]
38 B 498 19 0,06 6,3 1,19 X [163]
39| B 318 28 0,82 0,2 1,01 X [163]
40 B 0,4 3 0,8 0,6 X [164]
41 B 0,4 8 0,6 05 0,5 X [164]
42 B 008 10 0,48 0,01 X [164]
43 B 0,1 18 1 075 0,6 0,9 X [164]
44 B 5 27 1,5 1,5 X [165]
45 | B 2 18 6 5 2 X [166]
46 | B 003 17 1 25 12 0,5 X [167]
47 | B 035 11 0,8 0 0,7 X [117]
48 B 03 11 0,8 0,4 0,7 X [117]
49 B 03 11 0,8 0,8 0,7 X [117]
50 B 03 11 0,8 1,4 0,7 X [117]
51| B 035 11 08 2 0,7 X [117]
52| B 1,7 20 0,68 X X [168]
53 | B 1,7 19,5 0,64 0,17 X X [168]
54 B 16 205 0,7 0,87 X X [168]
55 B 2 17 0,7 2,9 X X [168]
56 B 2 16 0,7 1,8 04 X X [168]
57 | B 22 171 0,75 31 06 X X [168]
58 | B 26 24 07 X X [168]
59 B 2,5 25 1 0,8 X X [168]
60 B 1,4 20 X X [168]
61 B 1,4 19 0,78 X X [168]
62 B 1,4 20 57 07 X X [168]
63 | B 1,64 203 0,01 0,98 X X X [65]
64 | B 1,74 193 0,34 0,9 X X X [65]
65 | B 1,73 19,9 0,71 1,02 X X X [65]
66 B 1,72 19,7 1,05 0,94 X X X [65]
67 B 1,72 19,5 2 0,92 X X X [65]
68 B 0,17 0,75 X [169]
69 | B 017 0,75 3,7 X X [169]
70 | B 017 0,75 5,8 X X [169]
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Composition [% mass.]

# Dureté | Usure | Structure | Réf.
Fe c Cr  Mn Mo Vv w Co Ni B Nb Si N
71 B 0,17 0,75 6,9 X X [169]
72 | B 017 0,75 7,2 X X [169]
73 B 252 20,0 1,05 X X [116]
74 B 2,45 19,7 0,3 0,97 X X [116]
75 B 243 193 0,6 0,97 X X [116]
76 B 241 199 1,08 0,91 X X [116]
77 B 241 20,2 1,68 1,11 X X [116]
78 B 235 20,0 1,89 0,87 X X [116]
79 | B 1,49 143 0,39 3,2 5,7 48 55 X [170]
80 | B 1,6 149 039 3,4 6,1 49 57 X [170]
81 B 16 171 034 4 7,5 51 7,2 X [170]
82 B 1,7 18,1 037 4.1 7,8 51 7,3 X [170]
83 B 864 295 3,71 2,21 X X [171]
84 | B 758 29,1 3,71 2,21 X X [171]
85 B 0,3 26 1 0,3 X X [171]
86 B 5 25 X [118]
87 B 5 25 7 X [118]
88 B 5 25 1 7 X [118]
89 B 09 25 5 2 8 3 015 X [38]
9 | B 1 25 93 2 4,02 33 01 X [1]
91 | B 1,05 248 12 1,9 8,05 517 0,23 X [1]
92 B 1,2 26 5,5 2 5 3,4 X [160]
93 B 2 35 12 10 5 X [38]
BASE NICKEL
94 | 25 045 10 B 25 2,3 X [160]
95 | 4 06 13 B 3 4 X [160]
9% | 46 05 12,6 B 2,5 4 X (38,
! ’ ! ’ [52]
97 | 3,8 0,73 14,6 0,09 B 3,37 4,28 X [[55(;.]]'
98 | 1,4 2 20 34 B 1 1,4 X [172]
[50],
99 [3,95 0,84 14,8 17,4 B 3,18 3,91 X [172],
[173]
00| 3 085 10 2 B 05 53 X [38]
01| 55 0,3 17,5 1 B 1 6,8 X [38]
102 0 008 16 32 15 B 34 X [1,
’ ’ ’ [174]
103 5 0,08 16,8 33,7 1,58 B 3,58 X [174]
104 | 10 0,09 17,8 35,6 167 B 3,78 X [174]
105 | 15 0,09 188 37,7 1,77 B 4 X [174]

179



Annexe A. Base de données des modéles

Composition [% mass.]
# Dureté | Usure | Structure Réf.
Fe C Cr Mn Mo Y w Co Ni B Nb Si N

106 | 2,86 1,58 9,56 25,9 B 2,15 2,8 X [50]

07| 1 005 21 9 B X [39]

BASE COBALT

(1],
[31],
(38],
[39],
[65],
[160],
[172],
[173]
[41],
[172]
(1],
110 3 025 27 1 55 B 25 15 X [39],
(40]
111|093 1,76 29,5 0,52 1,65 875 B 208 07 0,93 X [31]

108 (2,01 12 29 0,13 15 4,5 B 1,8 0,84 X

109 | 2 1,8 29 8,5 B 3 15 X

112 11 B 20 6,5 0,75 X [175]

[41],

113 0,1 85 28,5 B 2,6 X
[175]

L’alliage n°12 correspond au NOREM 02, le n°108 a la Stellite 6. Le n°65 est un acier au bore
développé et testé en usure par Yoo et al. [65], élaboré comme référence dans ce travail sous
le nom « FeCrB-SE ».
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Résumé : L’objectif de ce travail est de concevoir
des alliages originaux pour le remplacement de
la Stellite 6, un alliage a base de cobalt, utilisé
dans lindustrie du nucléaire. Notre démarche
consiste en une alternance d’approches
numériques et expérimentales.

Plusieurs critéres de conception d’alliages ont été
choisis, concernant les propriétés mécaniques
(dureté, résistance a l'usure) ou la microstructure
et les propriétés qui en découlent (phases en
présence, résistance a la corrosion, effet TRIP).
Leur modélisation a fait appel a plusieurs
méthodes numériques, telles que la fouille de
données (processus gaussien, algorithme de
comparaison de paires) et la thermodynamique
prédictive (méthode Calphad).
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L’optimisation des compositions des alliages a
été opérée par un algorithme génétique multi-
objectifs avec contraintes. Sur la base de ces
résultats numériques, plusieurs alliages ont été
élaborés et caractérisés expérimentalement
(MEB, MET, DRX, essais mécaniques et
d’'usure).

Plusieurs étapes de conception et de validation
expérimentale ont été nécessaires afin de
parvenir a la définition d’alliages prometteurs
avec, notamment, une résistance a l'usure
proche de celle de la Stellite 6. Riches en Fe et
Cr, dopés au C, leur originalité vient d’un
renforcement par le bore. Les résultats
expérimentaux apportent aussi une validation
de la démarche de conception d’alliages
développée dans ce travail.

Title: Design and characterization of hard alloys for wear resistance applications

Keywords: Alloy design, Gaussian process, Thermo-Calc, wear-resistant coatings, nuclear

application

Abstract: The objective of this work is to design
original alloys to replace Stellite 6, a cobalt-based
alloy used in the nuclear industry. Our approach
consists in  alternating numerical and
experimental approaches.

Several alloy design criteria were chosen,
concerning mechanical properties (hardness,
wear resistance) or microstructure and the
properties that depend on it (presence of phases,
corrosion resistance, TRIP effect). Their
modelling involved several numerical methods,
such as data mining (Gaussian process, pairwise
comparison algorithm) and predictive
thermodynamics (Calphad method).

The optimisation of alloy compositions was
performed by a multi-objective genetic algorithm
with constraints. Based on these numerical
results, several alloys were elaborated and
experimentally characterised (SEM, TEM, XRD,
mechanical and wear tests).

Several stages of design and experimental
validation were necessary in order to define
promising alloys with, in particular, a wear
resistance close to that of Stellite 6. Rich in Fe
and Cr, doped with C, their originality comes
from a reinforcement by boron. The results of
this work also provide a validation of the alloy
design approach developed.
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