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De tout temps, le probléme de l'usure par frotlement & chaud a é1é une grande
préoccupation des industriels dans le souci d'assurer une durée de vie maximale a leurs
¢équipements. La technique de rechargement dur permet de combatire l'usure et la corrosion en
réalisant des dép6ts d'alliages durs dans les zones des organes de travail bien distinctes.

+Les alliages de rechargement dur ont été déja développés 4 partir des alliages & base cobalt
(Meétals handbook). Ces alliages sont sensibles & Ia transformation en phase solide contrairement
aux alliages 4 base,nickel qui ne le sont pas. Les alliages & base Ni sont introdvits pour leur
meillenre résistance 4 la corrosion et & I'usure 4 haute température. Les dépdts réalisés sur des
piéces travaillant a l'usure & chaud permettent des gains de matiére et d'énergie et améliorent les
caractéristiques superficielles des' matériaux d'origine de ces piéces. -

Les allinges de rechargement dur 4 base nickel renferment de fortes teneurs en bore; les
ajouts d'éléments Si, Cr et W renforcent leurs propriétés vis 4 vis de la comrosion et leur dureté. lls
sont utilisés dans diverses industries (automobile, nucléaire, aéronautique, armement,
pétrochimie, etc...) ob il est nécessaire d'avoir des alliages ayant une bonne résistance 4 la

corrosion 4 chaud et 4 froid, des caractéristiques physico-chimiques élevées, un bon coefficient de
frottement et une mise en forme possible des pi '

.
-

En général, les alliages de rechargement dur a base nickel obterus 4 I'état d'équilibre sont

. composés de plusieurs phases :

|

- Une matrice métalliﬁue stable Ni(o)
' - Des phases dures constituées de carbures, borures et siliciures dont la nature dépend des
additions d'éléments métalliques (Cr, W) et non méialliques (C, B, Si)

Pour réaliser ce travail, nous I'avons partagé en cing chapitres :

Nous présentons dans le chapitre 1, les travaux antérieurs entrepris par certains auteurs
dans I'études des alliages a base Ni sous différentes conditivns d'élaboration, les résultats obienus
et les différentes controverses existant entre les différents auteurs,

Dans le .chapiire'lI, nous presentons les différentes techniques d'observation, d'analyse et
de caractérisation des alliages étudi¢s.

Le chapitre 1 est consacl:é a Fanalyse des structures et la nature des phases ainsi que les
séquences de solidification des alliages ¢tudiés, obtenus par refroidissement lent en fonction de

leur composition. Cette partie servira de base de comparaison lorsque nous passons aux structires
liées aux vitesses de refroidissement rapide.

L] o —




- Chapitre 1

- Etude bibliographique des
fravaux anterieurs.




L1-INTRODUCTION. A

Dans ce chapitre nr;us présentons la revue bibliographique des travaux déja réalisés
concernant les alliages complexes a base Nickel du type Ni - Cr- B - Si - C que nous utilisons
dans notre étude, en tenant compte des relations entre les diagrammes d'équilibre et les phases
qui peuvent étre identifiées 4 I'état d'équilibre et leur évolution en fonction des vitesses de
refroidissement élevées 4 I'état hors d'équilibre. :

De nombreux auteurs ont axé leurs travaux sur ces alliages, motivés particuliérement par
leur : '

* - Importance industrielle (O. KNOTEK et coll. - 1981)

- Magnétisation (FEELLIBERMAN et C.D.GRAHAM - 1976).

- Dilatation et dmeté'(Y.B.EI‘EEMEEV 21971 et V.BEREMEEV et ool 197 D,
- Surfagage av plasma (_P.V.GLADKI et céll. 1968j. - o
- Oxydation (P.V.GLAlﬁ et coll - 1980)."

- Aptitude au soudage & la brasure (O KINOTEK et colL. - 1976).

- Résistance 4 I'usure et & Ia brasure (O.KNOTEK et coll, - 1976).

- Résistance 4 T'usure et Ia corrosion (O KNOTEK et coll. - 1978).

- Utilisation dans l'industrie de verrerie (H.T. STEINE et W. SIMM - 1982). etc...

Les travaux entrepris ont pour but, d'une part, de présenter la nature des 'piw'.ses de

solidification & l'état d'équilibre de quelques allinges 4 base Nickel en fonction de leur
composition, et d'autre part, I'évolution des structures lorsque les vitesses de refroidissement sont
trés rapides. Toutes les observations sont effectudes & partir de diagrammes d'¢quilibre déja
connus,

L2- STRUCTURES D'EQUILIBRE.

, D'aprés S.LEBAILI et S.H.THIBAULT - 1984, les phases observées dans des
d'alliages du méme type sont la solution solide Ni(cr), les carbures de chrome du type M7yC3, les
borures de chrome et de Nickel CrB et Ni3B, les siliciures de Nickel NigSip et Ni3Si. Les
structures cristallographiques de ces phases sont indiguées sur le tableau 1. '



Phases Systémes ' Parametrns(zsAdti. mailles Réeférences
a b C
Ni Cubi que 3,52 - - C.J.SMITHELS
! Fm3m 1955
Ni,B Orthor- " 4,389 5,21 6,619 | S.CQHAPIRO
homb i que ' 1966
Ni_B Tétragonal 4,99 - 4,26 E.LUGSCHEIDER
Pbnm 1979
Ni Si | Monocliniqu| 4,35 5,50 6,50 S.LEBAILI et
14Cm/m coll. 1988
Ni Si, | Héxagonal 6,66 - 12,27 | G.S.SAINI et
Pt 3Ge’ , coll.1964
Ni Si, | Héxagonal 6,10 = 2,89 E. lUGSCHEIDER
P3h ’ J 1975
CrB Orthor- 2,97 7,86 2,93 R.KIESSLIN
homb ique . , 1949
P&62m
Cr,B Orthor- 14,7 7,34 4,29 C.J.SMITHELS
hombique : 1955
CmCm -
M G Héxagonal: 13,98 4,52 M.HANSEN et
Fddd K . ANDERKO
b 1958
Mg C Cubi que 11,226 - - R.RAUTALA et
“ f J.J.NORTON
1952
Tableau 1. Structures et parametres 'des mailles des phases

binaires et ternaires suscéptibles d’étre

rencontrées,



. Les séquences de solidification sont trés complexes pour ces types d'alliages.
L'interprétation des chemins de solidification est faite sur Ja base des combinaisons de plusieurs
diagrammes binaires et ternaires o

- Binaires : Ni-B, Ni- Si.

-Te;rnaires:Ni-B;Si-,Cr-C-B,Ni-Cr-Si,Ni-W-Cainsiquedeacoupes
1sothermes quaternaires : Ni-Cr- W -CetNi-Cr-B - Si. ‘

Nous trouvons quelques publications qui traitent les aspects morphologiques et
cristallographiques (S. LEBAILI et S.H. THIBAULT - 1984, J.AJAO - 1988, S. LEBAILLI et
coll. - 1988, JAJAO ¢t S.H. THIBAULT - 1988), surtout des publications relatives 4 Yapproche
du chemin de solidification. Nous présentons en ce qui suit les systémes modelés qui permettent
I'interprétation des phases précipitées et leurs chemins de solidification.

L2.1- Systémes binaires.

Dans cette patﬁe,-.nous ¢tudions les systémes binaires Ni - Si et Ni - B, riches en nicke] et
Cr-B riche en chrome. Nous présentons I'état actuel des connaissances.sur cés alliages binaires,
les équilibres et la nature des phases présentées.

1.2.1.1- Systémes Ni - Si riche en nlcl?el.

Le tracé actuel du diagramme d'¢quilibre du systéme Ni - Si donné sur la figure 1 est sans
cesse modifi¢ depuis des années. Les études faites jusqu'a awjourdhui, montrent Fexistence de -
contradictions quant a P'existence des phases Ni3Si et le domaine dhomogénéité de NigSis (large
selon GRAY et coll. et trés réduit selon OKAMOTO et OYA). S. LEBAILI et coll. (1984) ont

.montré que la phase métastable NisSiy peut exister avec un large domaine dhomogénéité. La
formation de cette phase métastable se produit lorsque Ia vitesse de refroidissement est trés élevée
(par rapport & I'équilibre). ‘

OYA ‘et SUZUKI (1983) ont déterminé deux structures Py et PaNi3Si A hautes .
températures. Pour éux, la phase f31Ni3Si se forme a partir d'une réaction péritectoide & 1035 °C,
Ni(a) + PoNi3Si  ‘«<=—=> BNi3Si et B2, se décompose A partir d'une réaction eutectoide A
990_°C, PyNi3Si <—=> P Ni3Si +yNisSiy. '

D'apres RAM et BHAN (1975), les phases P33 et 2Ni3Si ont une structure monoclinique de type
PtGes. ‘ , .

1



1.2.1.2- Systemes Ni-B riche en nickel

Dans ce systéme, les seuls composés susceptibles d'étre identifiés dans nos alliages sont
Ni3B et NisB. Ce systéme a ét¢ peu étudié dans les domaines de la morphologie et des
transformations cristallographiques des différentes phases. ‘ :

Pour les alliages Ni-B de composition en bore inférieure a 30 at%, tous les auteurs ont

constaté que le comportement de ces alliages lors du chauffage et du refroidissement est trés

A partir des études d'ATD, de Iﬁicmscopie‘ et de diffraction de RX, SCHOBEL et
STADELMAIER (1965) ont trouvé lexistence d'un équilibre métastable entre Ni(cr) et NiB,
expliquant ainsi la surfusion des alliages dans la zone de Peutectique ‘ ‘

Ni- Ni3B lors du refroidissement lent (ATD). Ces observations ont été confirmées par KNOTEK
eteoll (1975). o ' ( :

Le diagramme d'équilibre de phases Ni - B a éié¢ calenlé par JANSSON et AGREN

~ (1984). 1is donnent la température eutectique Ni - Ni3B égale & 1091 °C, qui est en bon accord

avec les autres anteurs. -

Selon AJAO (1988), le comportement des alliages Ni - B lors du chauffage, est conforme
au diagramme d'équilibre des phases du systéme, alors que lors du refroidissement lent (ATD) il
a observé de trés fortes surfusions (~220 °C) duea 4 la difficutté de nucléation de Ni3B en
présence de Ni primaire. Il n'a jamais observé de composé NizB dans cette région comme l'ont
prétendu existant par d'autres auteurs. Le diagramme d'équilibre de phases actuel est donné sur la
figure 2. . _

12.1.3 - Systeme Cr - B riche en chrome.

Le diagramme du systéme Cr-B riche en chrome a été proposé par LUCCO-BORLERA
(1971) pour des témewrs en chrome inférieures A 50%, ensuite complétement amélioré
(BULLETIN OF ALLOYS DIAGRAMME-1981). Dans ce systéme; la-solubilité du bore dans fe
chrome est trés faible (presque nulle). Dans le domaine < 50 ai%, les phases susceptibles de
précipiter en fonction de 'addition de B sont - Cr{c), CraB, CrsB3 et C1B et il ¥ a une réaction
eutectique : ! .

L —--->Cr+CrB a 1600 °C.

Les autres phases précipitées sont des composés définis. Le diagramme complef proposé
par PORTNOI et ROMASHOV est présents sur la figure 3. ' ' ‘
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1.2.2- Systémes ternaires.

Dans cette parﬁe, nous présentons les trois systémes les plus importants qui sont Ni-B-Si,
Cr-C-B et Ni-W-C et qui servent de base de discussion quant aux phases précipitées et le chemin
de solidification. -

1.2.2.1- Liquidus du syst¢me Ni-Si-B riche en nickel.

Le diagramme du systéme ' ternaire Ni-Si-B, riche en Ni a ét¢ détermins
expérimentalement-par OMORI et coll. (1971) pour des teneurs en bore < 30 at% et calculé par
JANSSON (1983) ..

. Dans le diagramme le plus récent (fig 4) et pour des taux en B+Si<50 at%, S.LEBAILI et
coll. (1987) ont pu montrer que les conditions de refroidissement et ia composition en silicium, -
dans le systéme Ni-Si-B, la phase NigSiyB est trés instable dans la portion riche en Ni et qu'ils
ont observé en fin de solidification d'abord l'eutectique biphasé Ni3B - NisSiy puis 'eutectique
triphasé Ni3B - Ni5Sip - Ni(a). ' ‘

Il existe' cing domaines correspondant aux phases primaires, Ni(ar), NizSiNisSiy et
NigSiyB. Ces phases précipitent en fonction des additions du bore et dn silicium. Suivant le
diagramme, ces domaines sont séparés par des vallées monovariantes péritectiques, eutectiques et
des points invariants. - :

1.2.2.2- Liquidus du systéme Cr-C-B riche en chrome. .
La projection du liquidus, au moins dans le domaine (0 & 10 at%, 0 a 30 at%oB) se présente
suivani un schéma montré sur la figure 5. |

" Dans le systéme ternaire -Cr - C - B enire les différentes nappes, il existe des vallées
monovaniantes eutectiques Cr - CroB, Cr - M7C3, CrB - M7C3, des lignes péritectiques entre les
borures de chrome Cr2B - CrsB3 - CB el un point monovariant (Cr(et) - CryB et Cr7C3.

 1.2.2.3- Liquidus du systéme Ni-W-C riche en nickel.

L'étude du systéme ternaire Ni-W-C est basée sur les diaprammes ternaires des systémes
analogues Co-W-C et Ni-Mo-C déja étudiés par HH STADELMAIER (1969-1970). La
projection liquidus est donnée sur la figure 6. Les phases observées sont Ni, W, MgC et WC. La
phase M12C n'apparait pas dans la projection liquidus ce qui indique que cette phase est formée
par réaction a I'état solide. :

i
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1.2.3- Coupe isotherme Ni-Cr-10B-Si. S

L'existence de phases ternaires esi'déterminée a différentes temperatures par un certain
nombre de coupes isothermes. KNOTEK et coll. (1975) ont proposé une coupe isotherme
quaternaire 4 850 °C et 4 concentration constante en bore du systéme Ni-Cr-10B-Si {fig Donils
montrent l'existence de domaines bi, tri et quadriphasés dans le domaine riche en Ni, avec 7
différentes phases binaires & base de nickel (Siliciures : Ni3Si, NigSis ou borures Ni3B, NiB) et
& base de chrome (C1B et CryB). ' ' ' '

{

13- STRUCTURES HORS D'EQUILIBRE.

Pour étudier la microstructure, les alliages sont élaborés par la technique de
"melispinning” qui consiste & I'¢jection du métal liquide sur un substrat rotatif en alliage de
cuivre. La description de l'installation est présentée au chapitre IL

Les tranches de ruban obtennes par "melispinning" (fg 8) mettemt en évidence une
hétérogénéité des microstructures et font apparaitre 'des zones qui sont attribu¢es a I'histoire
themmique de l'échantillon (CLYNE 1984, BLANK et coll. 1985).

Nous distinguons en général trois zones sur Ia tranche du ruban et qui sont :
Premiére zone :

Elle est située du coté subsirat, caraciérisée par des vitesses du front de solidification irés
élevées, donc par des retards importants 4 la germination. Nous distinguons de ce coté une
structure microcristalline composée de grains fins bien délimités (REMY 1987). Cette zone,
d'épaisseur trés faible, résulte d'une solidification & front plan (LASALMONIE 1985, KURTZ -
1986). ;

"~ Deuxiéme zone ;

" Elle comrespond an début de 1a recalescence (dégagement de chaleur latente au nivean du
- tront de solidification qui fait monter la température d'interface). Il v a une diminution de la
surfusion, ralentissement de la vitesse du front de solidification. Seuls quelques nucléons se
développent pour former les dendrites colonnaires (BLANK 1985, FAYARD 19835, EMMERICH
. 1985 et SCZEWIE CZCK 1985) :

Troisiéme zone :
Aprés solidification de la deuxiéme zone a dendrites colonnaires, la surfusion devient irés

faible et la vitesse du front de solidification est suffisamment ralentie pour distinguer les dendrtes
colonnaires se transformer en dendrites équiaxes vers la surface du ruban. '



Figure 8. Schéma du pracessus de orisiallisation
lors de Ihyperrempe M BLANK- 1985 .
1. Strocture oristalbne dquraxe.
2 Strocture basaffigue cofonpaire
3 Strocture dendnbique équiaxe.
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La largeur respective de chaque zone est liée d'un ‘part aux vitesses de refroidissement et
d'autre part 4 la composmon de l'allxage hypertrempé (GROS 1987 et REMY 1987). '

La faible épalsseur des rubans microcristallisés (20 - 45 yum) est 1mposée par la nécessité
d'une trempe ultra-rapide du liquide pour supprimer la nucléation et la croissance des phases
cnstallines, Toutefois, il est vérifié qu'il est impossible de produire des rubans microcnstallins
d'épaisseur supérieure 4 100 um (CASANOVA et coll. 1984).

Les conditions de formation du buibe de métal liquide sur le substrat sont fixées, il reste &
solidifier le ruban avec une vitesse de trempe suffisante pour pouvoir contriler la structure de
solidification. L'histoire thermique de I'échantillon est le résultat dwne compétition entre le
refroidissement par conduchon sur e substrat (refroid:) et l'échauﬁ'ement mteme du métal iquide
au dégagement de chaleur latente lors de la solidification. . e

‘ l‘écbange themnque entre le ruban et le subsirat est caractérisé par le coet’ﬁcxent d'échange
"h" du aux phénomenes de transfert.

Deux types de régimes de refroxdissement extrémes sont définis (KATGERMAN 1980 et
CLYNE 1983): ‘

- Le refroidissement idéal : 'échange thermique est parfait (h ---—> oo) et il n'existe pas de
discontinuité de température 4 l'interface enire le substrat et I'échantillon, le gradient
thermique dans le ruban est trés €lévé. '

|

- Le refroidissement newtonien : L'échange thermique entre le substrat et I'échantillon est
difficile (h faible), il existe une discontinuité de température a l'interface substrat-
échantillon et le gradient thermique 4 l'intérieur du ruban reste fatble. :

A partir de ces deux modéles, de nombreux auteurs ont décrit la relation qui existe entre
I'épaisseur du ruban (e) et la vitesse tangentielle du substrat (V). HLLLMAN et HILZINGER
(1978) ont établi dans le cas des alliages a base Ni, en considérant le buibe du métal Liquide
comme un milieu semi-fini, la loi e = K.VP avec p = 1,50 avec un mode de refroidissement
newtonien et p = 0,75 pour un mode de reﬁmdlssement parfalt {e:pmet V:ms1),

La largeur des rubans est indépendante des paramétres d'élaboratmn, par contre leur
épaissenr vérifie les lois décrites par de nombreux auteurs.

- La surpreasion d'éjection {p) n' a pas d‘eﬁet gur I' épmsseur des rubans.
- La vitesse du substrat (V) influe sur l'épaisseur. ' .

Pour des vitesses supérieures 4 30 ms-1, le mode de transfert thermique

entre le substrat et le métal tend vers un mode de refroidissement newtonien. Pour cetie vitesse du -
substrat, 1a vitesse de refroidissement (T) tend vers 4.10° Ks-1.
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1.4- CONCLUSION.

Dans ce chapitre, nous avons présents:
- les connaissances sur les alliages étudi¢s
- les diagrammes d'¢quilibre nécessaires (binaires, temaires) ‘
- les coupes isothermes qui nous serviront de base dans I'étude de I'histoire de solidification des
phases pouvant se former. ' -
- les précipitations qui peuvent avoir lieu respectivement pour chaque alhage, lors du
refroidissement lent en ATD.

La deuxiéme partie du chapitre décrit les tranches du ruban hypertrempé et les différentes
zones qui peuvent apparaitre respectivement dans chaque épaisseur du ruban d'alliages pour
pouvoir étudier la microstructure 4 I'¢tat hors d'équilibre.

L'hypertrempe nous permet d'accéder 4 des structures pratiquement irréalisables par la
solidification conventionnelle, ce qui élargit le domaine des microstructures accessibles.



Chapitre 11 '

‘Techniques expérimentales
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IL.1- INTRODUCTION,

briévement . la description des différentes techmques utilisées pour ['élaboration et la
caractérisation des échantitlons ainsi que les condmons dans lesquelles noiss nous sommes placés.

11.2- ELABORATION DES ALLIAGES. |

Les alliages industriels sont obtenus a partir des metaux a pureté trés ¢levée (supérieure a
99,9%) dans un four 4 induction. Les alliages intermédiaires sont obtenus par fusion dans un four

. 4 arc sous une atmosphére d'argon avec une electrode en tungsténe non.consommable, Chaque

lingotin obtenu, est refondu trois fois au minimum. Cefte méthode nous permet d'obtenir une
répartition homogéne des ¢}éments d'alliages. La structure de solidification obtenue est fine et
tacilite 'homogénéisation ultérieure des alliages. A partir des lingotins obtenus, nous découpons
des portions pour des observations dirécles (microscopie optique) et des portions pour les études
d'analyses thermiques- différentielles (ATD). Pour les analyses au microscope électronique & -
transmission (MLE. ’I'), des lames minces sont découpées a I'éfat brut de coulée ou ayant subi des
refroidissements contrlés en ATD.

Les allinges 4 base Nickel ¢tudiés (tablean 2), sont élaborés dans une large gamme de
teneur en bore (5 4 22 at%) et carbone (1 4 5 at%);, ces alliages ont été choisis pour leurs phases
primaires différentes. La teneur en chrome est compnse entre 7,5 et 27 at%; Les alliages [C] et
[D], plus chargés en carbone (5 4 6 at%), sont aussi caracténsés par une composition élevée en
chrome (~ 26 at%} et 'addition du W {~ 3,5 ai%).

" Dans cetie partie, nous étudions Tinfluence des teneurs d'alliages sur la morphologie, les
séquences de solidification ainsi que la nature des phases qui précipitent - et la recherche de
corrélation enire la formation des phases et le chemin de cristallisation pour chaque alliage.

Les allinges 4 base Ni contiennent des proportions élevées en B. ce qui favorise leur
caracténstique d'amorphisation. Les additions des teneurs en Si, Cr, W augmentent leur dureté.

T

m2.1- Analyse thermique différentielle:

. Trés fréquemment, les changements d'é¢tat physico-chimiques des échantillons soumis A
des conditions thermiques progressives s'accompagnent d'effets exothermiques ou endothermiques
que met en évidence qualitativement la méthode d'analyse thermique différentielle.

Lors de I'analyse, et lorsque la réaction a lieu, il se produit.soit {m dégagement ou une absorption
de la chaleur qui est représentée sur les courbes DT(T).



ALL I AGES : C D
composants | P % 4 at % P s at % P % at % P % at
i 1
G -1 - 0.25 1.08 |1.05 4.83 |1.04 4.74
B 5.20| 22.20{1.70 8.10 1.16 5.93 |0.94 4,92
Si - “ 3.40 6.30 [0.91 1.79 |3.00 5.85
cr - - 7 .50 7.50 |25.20 | 26.90 [25.00 | .26.50
" - - - - 10.90 | 3.40 11.50 | 3.40
Ni 94.80 | 77.8 |87.15 | 77.02' |60.78 |} 57.15 [58.52 | 54.60
TABLEAU 2'i " composition des alliages
"étudiés en P % et en at %




),

Les échantillons ont é1é examinés 4 llaide d'un appareil du type NETZSCH dans la gamme
des températures comprises entre 20 °C et 1600 °C. : S

Les échantillons de forme cylindrique, sont contenus dans un creuset en alumine. _

L'¢chantillon de référence est I'alumine. La cinétique de variation de la température est
ordinatrement de 300 °C/h soit 5 °C/mn. Les analyses faites sur les échantillons ont été effectuées
sous une atmosphére inerte (balayage d'argom). Pour étalonner l'appareil enregistreur nous
utilisons le fer pur dont les points de transformation sont connus. Les thermnocouples utilisés sont
en Pt/ Pt - Rh 10 %. La précision des températures utilisées, prélevées au refroidissement, est de
l'ordre de 3_°C, ) ' '

I1.2.2- Technigue de "Meltspinning”.

Les alliages microcristallins sont obfenus par la technique dite "Mé]tspmning?'. Les
alliages 4 couler sont pesés et introduits dans un creuset de quartz présentant usinage aux
ultrasons, un orifice de quelques dixiémes de mm de diaméire. L'ensemble, charge et creuset, est

positionné 4 quelques millimétres de la roue et au centre d'une; spire 4 induction refroidie a l'eau’

qu, alimentée par un générateur moyenne fréquence, permet de chauffer le métal. Le contrdle de
la température de la charge 4 couler est effectué a 'aide d'un pyrométre. La conlée est déclenchée
par I'héhium, gaz de poussée. L'ensemble de ces éléments se trouve dans une enceinte, ou un
groupe de pompes primaire et secondaire permeitent de travailler en atmosphére controlée.

Les alliages microcristalling sont obtenus par hypertrempe a partir de leur état liquide :

quand on augmente la vitesse de solidification dans les matériaux cristalling, le principal effet est’

un affinement de la taille des grains. Le procédé utilisé consiste 4 éjecter le métal liquide sur une
surface froide mobile: le jet de métal forme au contact de la susface de trempe un bulbe
stationnaire, la solidification de l'alliage au niveau de ce bulbe forme un ruban. Le substrat utilisé
est une roue en alliage de cuivre de diameétre 300 mm, toumnant a vitesse V. Le dispositif
. expérimental est présenté sur la figure 9. ' '

Les parametres intervenant dans cette technique d'¢laboration sont :

lévres, de dimensions; -

1 - i

a) Dimension de la bﬁSe  c'est une ferite rectangulaire dont les parois trés planes sont éppelém-

- fente : largeur de 0.3 4 1 min _ ‘
longueur supérieure 4 10 mm ‘ T
- Iévres : épaisseur de 1,5 a 3 fois la largeur de la fente. .

b) Distance buse-zone : de 0.03 4 | mm.
c) Vitease tangentielle de la roue : 100 4 2000 trmnl



d) Pression de gaz nécessaire 4 I'éjection du métal liquide hors de Ja buse supérieure 4 35 g/em?,
€) Température initiale de 'alliage : de 50 4 100 °C au dessus du point de fusion. ,
f) Atmosphére ambiante : vide ou pression quelconque d'air ou de gaz inerte.

8) Coeflicient de transfert thenmique entre le substrat et I'échantillon h ~ 105 w/m? K

'I1.3- METHODES D'OBSERVATION ET D'ANALYSE DES ECHAN’I‘]LLONS

Dans cette partie, nous faiséns la connaissance des différentes techniques utilisées pour
observer la morphologie des -échantillons et pour déterminer la nature, la localisation et la-
composition de chaque phase. '

e

1 e

Les échantillons gont 'découpés nﬁnutié_uéiéiﬁgﬁ't“;ié-_.{fa;);c_;;neuse 4 disque, subissent un
prépolissage ‘mécanique au papier abrasif puis un polissage de finition 2 la pite diamant. Les
¢chantillons sont attagués chimiquement 4 la matrice en utilisant comme réactif -

-5gFeCly, '

- 10 ml de HCI,

- 50 mi d'HZO distillé.
Apres attaque, nous observois la structure et le contraste des différentes phases. Pour distinguer et

' différencier les phases trés difficiles 4 attaquer chimiquement (CrB, Cr,B, Ni;B, Ni,B), il est

nécessaire d'utiliser une attaque électrochimique. Le réactif utilisé est un mélange de 13% d'acide
perchlorique et 87% d'acide acétique sous une tension de 25 V pendant vn temps de 15 sec. A
chaque phase atiaquée correspond une intensité. '

Afin d'avoirdes informations préalables sur la microstructure, tous les échantillons ont
subi des examens 'micrographiques poussés sur le microscope optique. Ces observations
permetient de sélectionner des zones considérées intéressantes pour des examens plus
approfondis.

I1.3.1 - Microscopie électron_ique 4 balayage.

La microstructure des échantillons est examinée au microscope optique pour ensuite étre
réexaminee plus profondément au microscope électronique 4 balayage équipé du systéme micro-
analyseur & dispersion d’énergiq par RX (FDEX). '

Ce systéme permet d'observer la morphologie des échantillons, la structure plus fine que
celle oblenue par microscopie optique, de caractériser :
qualitativement les différentes phases qui existent.

Le MEB permet aussi d'obtenir des informations sur la topographie de la surface. Le

~ balayage permet de déterminer le profil de variation de la concentration d'un ou plusieurs éléments
_en fonetion de la profondeur. :

1
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Les contrastes des images obtenus par MEB pmvieﬁneﬁt :

- soit, des électrons rétrodiffusés qui sont sensibles & Ia topographie de la surface et aux champs
locaux. ‘ . '
- soit, des ¢lectrons'secondaires qui sont sensibles an numéro atomique et 4 1a topographie.

1.3.2- Microscopie électrdnique 4 transmission.

Pour déterminer avec plus de précision la nature de certaines. phases, on utilise la
diffraction des électrons sur un microscope électronique 4 transmission, PHILLIPS fonctionnant
sur une temsion d'accélération de 120 KV. On utilise comme échantillons. des lames minces

- obienues par découpage pour obtenir des épaisseurs d'environs 0,2 mm puis amincies par

polissage mécanique jusqu'da des épaisseurs de 0,1 mm. L'épaisseur finale est obtenue
¢lectrochimiquement dans une cellule a jets STRUERS, sous une tension de 12 V

dans un bain ¢lectrolytique composé de 87 % CH;OH et 13 % HCI 4 une température d'environ
-40_°C. | ' ‘ |

I1.3.3- Microscopie élecironique a ba]ayage el 4 transmission.

: Les analyses sont obtenues sur le MEBT avec une résolution de 1,5 mm au niveau de
I'échantillon. Les lames minces sont obtenues électrochimiquement dans un électrolyte contenant
57 % H,S0, dans H,O & température ambiante sous une tension de 10 V, pour déterminer la
composition des précipités de petite taille qu'on ne peut pas obtenir sur le MEB/EDEX.

11.3.4- Diffraction de RX.

Elle permet d'examiner la nature des phases présentes. La défermination des diagrammes
de rayons x a été effectuée directement sur des surfaces polies. Les radiations utilisées sont celles
du cuivre (Ko= 1,541 A) et du cobalt (Ko = 1,789 A) filtrées. |

i

IL.3.5- Microsonde AUGER (® 600). ' {

Elle permet l'analyse élémentaire de la surface de I'échantilion. Dans la spectroscopie
d'électrons AUGER, les atomes qui composent la surface d'un échantillon sont excités par un
faisceau électronique dit . "faisceau primaire ". On met & profii le processus de désexcitation. Un
électron du faisceau primaire ionise un atome en chassant un électron de couche profonde (K, L,
M). Un électron de miveau plus élevé vient combler le trou précédemment crée en fournissant
assez d'énergie pour chasser de l'atome un deuxiéme électron dont I'énergie ne dépend que des
niveaux des ¢énergies mis en jeu. Cet électron dit "électron AUGER" a donc une énergie
camctéristique de I'atome donneur et permet d'identifier sa provenance #'il est analysé en énergie.

Les spectres AUGER sont réalisés sur les alliages bruts étudiés ou aprés V'élimination des
couches contaminées et oxydées. Les spectres montrent la composition massive de 'alliage.

'



- I1.3.6- Microsonde CASTAING (CAMECA).

Pour déterminer la localisation des phases, nous procédons 4 des séries d'images
électroniques et d'images X, ol l'analyse ponctuelle est réalisée sur des échantillons polis mais
non attaqués chimiquement ainsi que la réalisation de Vanalyse quantitative des différentes
phases, le dosage des éléments, d'addition, y compris le bore et le carbone, pour les différents
éléments composant les phases. Les corrections sont faites par un programme ZAF ( Z: muméro
atomique, A: absorption, F: Fl'uorescence) utilisé aux éléments légers (RUSTE 1978). '

IL.4- CONCLUSION, '

La réalisation de ce travail fait appel 4 l'utilisation de techniques variées. Ces techniques
sont de deux types : élaboration et caractérisation. .. __ .. ———— 77"

Pour élaborer les alliages nous avons utilisé deux méthodes qui consistent a obienir des
alliages avec des structures différentes: cristallines et microcristallines. Les premidres structures
sont obtenues sous refroidissement contrblé par ATD et les deuxiémes, par melispinning, 4 des
vitesses élevées de : : :
cristallisation.

La caractérisation des échantilions d'ailiages nécessite des équipemenis divers pour
I'observation, I'analyse des structures et l'identification des phases. La combinaison des techniques

d'¢laboration et de caractérisation est destinée & avoir des informations plus poussées quant a
I'analyse des échantillons d'alliage.
t

' . . . : ]
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Chapitre IIT

‘l P Stmcmre‘ des dlliages refroidis'
- lentement par ATD.
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. IIL3- ALLIAGE BINAIRE [A] (Ni - 22,2 at% B).

IIL1- INTRODUCTION.

' . SRRl

Les échantillons que nous avons observé wﬂespbndent respectivement aux alliages notés
{A], [B], IC] et [D] et sont classés suivant la composition et la morphologie (nature de la phase
primaire). La figure III présente la morphologie générale des alliages étudiés.

Dans ce chapitre nous étudions 'influence de la composition chimique dans chaque alliage
sur la morphologie ainsi que la séquence de solidification de chaque alliage qui nous servent de
référence lorsque les vitesses de refroidissement sont élevées. '

111.2- DEROULEMENT DE LA SOLIDIFICATION.
’ .

!

La déternﬁnaﬁoﬁ-du détail de la séquence de solidification nécessite :

.

- la connaissance de la t;empémture de formation des différentes phases obtenues par ATD.
- I'identification des phases correspondant A chacun des pics obtenus (observations et analyses).

La figure 10 montre l'allure ei l'intensité des pics obtenus par ATD sur leséchantillons
étudiés. Les thermogrammes sont obienus en refroidissement des alliages Nous remarquons que
les pics qui comespondent au liquidus sont de faible intensité, contrairement aux pics
correspondant aux trensitions 4 basses températures qui sont relativement pius intenses. Fn ATD,
l'intensité du pic peut donner des informations sur la quantité de la phase correspondante formée.

Les pics sont au nombre de deux dans l'alliage [A}, de trois dans les alliages [B]
et [D], et de quatre dans T'alliage [C). -

Le tableau 6 résume les températures des différentes transitions observées dans ces
alliages ainsi que les phases primaires formées. .

Examinons sé¢parément chaque alliage, pour déterminer les phases qui précipitent dans les

- conditions de re_ﬁ'oidis.sement lent.

t

o
Le compbﬂement des alliages binaires Ni-B lors du refroidissement lent par ATD parait

simple, il différe lors du chauffage et du refroidissement comme il est montré sur le diagramme

d'¢quilibre figure 2; Nous remarquons une trés forte surfusion (DT) au refroidissement. La phase
primaire Ni(o) apparait jusqu'a des compositions 21 at% B. Pour des compositions en bore de 22

at % B, nous observons NizB comme phase primaire.
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D'aprés AJAO (1988), il existe deux transitions: Ja transformation ayant la tempémtpre la
plus élevée lors du refioidissement, correspond 4 ‘la ‘solidification prmaire de Ni3B et la
tempeérature la plus faible commespond 4 I'eutectique Ni - Ni3B.

Daps I'alliage étudi¢ (Ni - 22,2 at%B), la transformation au refroidissement de 1a phase
Ni3B primaire se déroule & 1170 °C Cette phase est relativement riche en Ni(7},1 at%), Tableau
3 -

L'eutectique Ni - Ni3B est‘f.'ormé a 1108° C. La micrographie {fig 11A) montre les cristaux

primaires Ni3B et fout autour les dendrites de la solution solide Ni(c). L'eutectique binaire
Ni - Ni3B est bien visualisé. '

I1L4- ALLIAGE [B]. .

~
1

1114.1- Nature des ﬁhnses présentes.

t

La composition de l'alliage est rapportée au tableau 2. Cet alliage présente une matrice
dendritique Ni(x) entourée de deux eutectiques, I'un. plus gros et biphasé et l'autre plus fin

compos¢ de phases bien distinctes Ni3B et NisSiy (fig 11B) dont les analyses chimiques sont
données sur le tableau 3. : |

. La mjcfogl'aphie obtenue 4 la microsonde montre Yimage électronique d'une zone de
I'échantillon (fig 12a) 00 nous distinguons trois conirasies des trois phases : g

- La phase 1 de contraste gris, est riche en Ni, avec une faible solubilité des éléments Cr et Si. Son
analyse quantitative est donnée sur le tableau 2; elle correspond a la solution solide Ni(w).

- La phase 2 de éontms_:te sombre, est riche en Ni, contient une légére quantité de Cr (4,3 at %)

" - La phase 3 de contraste claire, riche en Cr {~ 65 at % ), avec une faible teneur en Ni (4,3at%).
Elle correspond au carbure M;C3. Les images X ( fig. 12 b) montrent Ia repatition des éléments
. Cr et Ni obienue par la microsonde CASTAING. ‘ !

.‘ Le Cr se locahise dans les sillons inter-dendritiques des carbures qe chrome (CI7C3} el borures de
chrome (CrB, Cr,B) ei aussi dans ln matrice o : .

- Le Ni se localise dans les matrices et pen dans les carbures.

11L4.2 - Chemin de solidification.

L'interprétation de la sequence de solidification de lalliage [A) de compositions en chrome
et carbone relativement faibles ( 7,5 at% et 1,08 at%s) tableau 2, se fait 4 partir de la projection
liquidus du systéme ternaire Ni-Si-B (fig 4). La solution solide Nu{o) cristallise en prumaire a
parfir du liquide d¢s la percée de la nappe liguidus Ni(a) A 1180°C.Cette température est plus
basse (~50 °C) si mous nous basons sur les surfaces liquidus du systéme Ni-B-Si, cette
abaissement est du 4 la présence des éléments Cr et C dans l'alliage étudié. '



La cristallisation du liquide continue jusqu'a ce qu'il arrive a la ligne monovariante du

liquide en ¢quilibre avec Ni(cr) et NizB a 975 °C qui se forment simultanément par la réaction
eutectique : :

liq --> Ni(o) + Ni3B 4 975 °C

Le processus de cristalisation se poursuit jusqu'a I'arrivée du liquide en équilibre 4 trois
phases solides ou nous gbservons la formation des phases eutectihues Nt(or), Ni3B et NisSis.

i1
HE)

HL5- ALLIAGE [C]

Aprés avoir éfudi¢ précedemment 1'alliage [B) du type Ni - B - Si a faible teneur en C (~
1,1 at%), nous passons & l'atliage {C] en augientant cette teneur en Cr (27 at%) et en introduisant
le W (~3,5 at%o) {tableau 2) dont l'influence peut former de nouvelles phases. '

1IL.5.1- Nature des phases présentes.

La morphologie geénérale de Failinge {C] est représentée sur la fig 11C. Nous distinguons
une phase foncée de forme hexagonale entourée d'eutectiques formés par les phases Ni{o) grise,
Cr3B claire et la phase primaire. o ' .

Comparativement aux -al]jages précedents JA} et [B] dont les f)hases primaires sont
respectivement Ni3B'et Ni(a), l'alliage {C] présente un autre type de phase primaire dont I'analyse
quantifative (fab. 4 ) confirme qu'il s'agit du carbure du type M7C3. (M=Cr; Ni, ...). :

Ces carbures p@):'naires M7C3 contiennent une teneur en Ni irés faible (3 4 4 at%) par
rapport 4 l'alliage [B] sans W. Cette dimunition du. Ni- est compensée par la teneur en Cr
(61 4 63 at%). Le bore est représenté Jégérement (5 4 6,5 ai%o).

Par rapport 4 Y'ailiage[B], nous remarquons une plus forte solubilité du Cr.La présencg du
W (~4 ai%) provoque une légére diminution du Cr (61'4 63 at%). :



 Fiqure 11. Momphologies des alliages A8 (D ?
Bpres A T D (M E B, éléctrons
secondaires ou rélradilisés ) |
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N. ‘ ] = .'_ L]
iC> (1D M,._r_C3 3> N13B 2> .le Slz
B - - 24,6 -
C - 25 :29.5 - -
Si 5,6 < 0,05 <C0,i 25.5 :26,5
Cr 9.1 QI,S 66 4,3 ' < 0,6
Ni 85,3 4 : 8 71,1 72 73,5
.f/ . )
TABLEAU 3 Compositions moyennes des phases
en at 22 dans 1’alliage B. (sans W
[
!
Nido , M' C3 M6L LPZB
B - 5 6.3 <1 33 41
c - 22 24 14
Si 2 9 < 0,01 10 12 < 0.8
Cr i8 22 61 63 25 30 42 51
W 70 : 77 4 6 29 : 33 7 10
Ni 2 3 3 4 14 :18 5.5 :19.5
Tableau 4 Compositions moyennes des phases

en at. % dans les alliages G et D

- avec W D




IIL5.2- Chemin de solidification.

La solidification commence directement a partir du liquide par la cristallisaiion primaire
du composé M7C3 4 1232 °C. Cette solidification est rapidement suivie par l'eutectiqué biphasé
M7C3 - Ni{or). L'étroit intervalle de temperature enire ces deux transformations déterminé par -
ATD est d'environ 8°C. La solidification se poursuit par I'eutectique 4 deux phases Ni(o) - CrpB.

Pour interpréter les chemins de solidification, nous nous basons sur les projections des

sysi€mes .qui representent la composition du Lquide lors des transformations polyphasées des
eutectiques 4 deux o trois phases solides. _ .

Pour cet alliage, contenant 26,9 at% Cr et 3,4 at% W et de teneur en Si inférieure a
3_at%, le diagramme ternaire qui perrnet d'expliquer le début de la solidification est le diagramme
Cr-C-B (fig 5) o nous assimilons la solution solide Crio) 4 une solution solide regroupant les
¢léments Ni, Cr contenus dans la composition nominale de Talliage. A partir de 14, le diagramme

modifi¢ met en évidence Ja.compétition des phases primaires: La solution solide Ni(et), le borure
Cr2B et le carbure M7C;3. ' N

La projection du liquidus se présente suivant le sch proposé par PRADELLI {fig13)
avec trois nappes liquidus principales: ’

a - La solution solide Ni(ar).
b - La nappe de cristallisation primaire du carbure M7Cs3. _
- ¢ - La pappe de cristallisation primaire du borure du type CryB trés large.

La suite du chemin de solidification ne peut plus étre interprétée sur la base du diagramime
précedent (Cr-C-B). Le liquide nisiduel riche surtout en Ni ef B s'accorde directement avec la ligne
. polyphasée du liquide en équilibre avec les phases Ni(ar) et Ni3B dans Ie diagramme d'équilibre

Ni-B-S8i, c'est 4 dire Ni(o) - Ni3B & 995 °C en trés faible quantjté.

IIL6- ALLIAGE [D]. .

Cet alliage, plus riche enlsilicium ‘par rapport a Ialliage [C), presenie une séquence de
solidification complétement différente par l'apparition primaire de grosses particules de contrastes
tres clairs d'une phase tormeée a 1230 °C. : ‘

I11.6.1- Nature des phases présentes.

La morphologie pénérale des alliages est montrée sur la ﬁg{me 11D o nous distinguons
une phase grossiére de contraste clair correspondant a la phase primaire, une phase sombre du
type M7C3 et une matrice Ny(ur) apparaissant en gris sur la micrographie. La phase primaire est
analysée quantitativement tableau 4. efle est du type MgC de composition M = Ni (~16 at%), W
(~30at%) et Cr (28 at%). Autour du carbure MgC se forment les eutectiques :- -
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Pics Phaze
A.T.D 1 2 3 4 AT Primaire
Alliages
A 1170 1108 - - 62 Ni ,3B
: _
B 1180 975 - 040 135 NiCad
G 1232 1224 1170 995 258 MG,
D 1230 - 1174 970 260 M C
Tableau § . Tembératures des pics obsérves

en ATD (v = S°C/mn) et phases

primaires




- MgC - M7C3 4 1174 °C

- Cr2B - Nu(o) n'ayant pas d'effet thermique detectable (Le borure de chrome CraB 4 une
composition d'environ 38 at% bore et 48 at% chrome, les teneuss en W et Ni dans ce carbure sont
relativement faibles (~8 at%))., - e

- Ni3B - NisSiy 4 970°C.

I1L.6.2- Chemin de solidification.

Suivant la complexité de I'alliage, le chemin de solidification est interpréié sur la base de
combinaison de trois diagrammes {emaires Ni - W - C pour la formation de la phase primaire
MgC, Cr - C - B pour la formation de I'eutectique MgC - M7C3 et Ni - B - Si, pour la formation
. de I'eutectique Ni3B - Ni5Siy 4 la fin de la solidification. - '

Le diagramme ternaire permettant d'expliquer le début de la solidification est représenté
par le systéme Ni - W - C proposé par WHITEHEAD ef BROWNLEE (fig 6). En positionnant
l'allinge en fonction de ses teneurs en Ni, W et C dans ce systéme, nous trouvons que la
température de formation de la phase primaire est abaissée d'environ 70 °C comparativernent aux
courbes liquidus de ce sysiéme. Cet abaissement est interprété par la présence des éléments
d'addition Si (~ 6 at%) et B (~ 5 at%) dans la composition globale de I'alliage: ces éléments ont
un 176le de diminution de la température (diagrammes binaires Ni - B et Ni - Si).

Le chemin de solidification ne peut plus se poursuivre sur la base du diagramme
précedent, Le liquide résiduel riche surtout en Cr, C et Ni se trouve en accord direct avec les
phases Ni(ar) et M7C3 dans le diagramme ternaire Cr - C - B proposé par PRADELLI { fig 5).

La solidification se poursuit par la formation de V'eutectique CryB - Ni(or) dont le pic n'apparit
pas sur je thenmogramme de l'alliage fig 10 & cause de son trés faible effet thermique.

La suite des étapes de la solidification se poursuit jusqu'a I'aboutissement du hiquid
restant riche en Si 4 970 °C pour former deux eutectiques biphasés Ni(o) - NizB et '
Ni3B - NisSij en faibles quantités; la solidification s'explique a partir de la projection hiquidus du
diagramme Ni - B - Si (fig 4). .

IIL7- PRECIPITATIONS EN.PHASE SOLIDE.

Dans les echantillons de _l'éﬂiage {B] contepant 7,5 at% Cr. nous observons une intense
précipitation en phase solide de siliciures B1Ni3Si riches en Si. Ces précipités se trouvent
localisés au pourtour de la phase solide Ne{or) de l'eutectiqye biphasé Ni(a}- NisB et sont
similaires aux précipités déja observés dans les alliages binaires Ni - Si et ternaires Ni - B - Si
proposes respectivement par, S. LEBAILI (1984) et S. LEBAILI et S.H. THIBAULT (1987).
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Contrairement 4 l‘ajhage [B], l'alliage [C) présente des teneurs en Cr et B plus élevées, et

- comporte en plus du W (~3,4 at%). Le chrome posseéde une ségrégation négative trés forte enire le

centre el l'extérieur de la phase solide Ni(ct). Cette ségrégation ¢levée en Cr entraine donc une
prémpitahon secondaire de cet élément,

Nous observons dans cet alliage des précipités a grosses tailles (~ 1 prm) de forme cuboide,

riches en Cr et B avec une petite quantité de W_ se localisant au centre de la solution solide Nijor).
Ces précipités peuvent étre indexés comme des carbures CryB.

Les concentrations globales des alhaszes [C] et [D] différent surtout dans leurs teneurs en
Si. Dans l'alliage {D] le Si est beaucoup plus élevé (~6 at%) que dans 'alliage [C] (~2 ai%), les
autres compositions (Cr, W, C, B) dans les deux alliages demeurent presque identiques.

Le Cr et le Si produisent dans_ l'alha_ge {D] de trés fortes ségrégations dans la phase solide
Ni(ar). L'échange de Si entre le liquide résiduel et la solution solide Ni(o) lors du refroidissement
lent de 'alliage entraine une concentration élevée de Si au pourtour de la phase Ni{a) et trés faible
en son centre, Ces ségrégahml ¢levées en Si forment des précipités de siliciures de Ni du type
P1Ni3Si similaires & ceux observés dans l'alliage [B].

La teneur élevée en Cr dans I'alliage [D] produit une forte concentration au centre de la
phase solide Ni(ct) et faible a son pourtour. Cette impertante concentration de Cr engeridre des

précipitations de carbure de Cr du type CroB au centre de la solution solide Ni{cr) comme dans
Valliage [C].

IIL8- CONCLUSION,

Dans ce chapitre nous avons étudié la solidification de fa série alliages choisis 4 base Ni
et les transformations respectives qui se forment lors du refroidissement lent.

Nous avons montre que la nature des phases formées dépend des compositions relatives a
chaque alliage. La moxphologle et les séquences de solidification différent d'un alliage 4 un autre

par apparition de phases primaires différentes dépendant des teneurs en éléments metalliques
(Ni, Cr, W) et non meétalliques (B, Si, C).

Dans I'alliage binaire [A] riche en B, le borure de nickel Ni3B forme la phase primaire trés
riche en Ni. Le comportement au refroidissement lent de cet alliage est simple, J. AJAO a observé
une trés forte surfusion due 4 Ja difficulté de Ni3B de se former en présence de nickel.

Dans l'allinge [B] avec l'addition en plus de C, Si et Cr, par rapport # l'alliage {A], et trés

peu chargé en B (~8 at%). la solution solide Ni{ct) apparait en phase primaire avec les phases
borure Ni3B et carbure M7Cs.
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Les alliages [C] et [D] par rapport 4 I'alliage [B), contiennent en plus dn W et présentent
des morphologies complétement différentes. Dans l'alliage [C), riche en B et C, le carbure M7C3
apparait en phase primaire. Nous distinguons des eutectiques biphasés M7C3-Ni(a), Na(ar)-CryB
et Ni(cr) - Ni3B dont les pics sont bien formés dans Jes thermogrammes d' ATD (fig 10) .

Dans l'aﬂiage {D] riche en Si, nous observons V'apparition en pnmalre de grosses
particules d'une phase carbure du type MgC. Autour de la phase primaire. nous observons des
eutectiques biphasés MgC - M7C3 et Ni3B - NisSiy.

Ces alliages\éoﬁt donc caractérisés par la nature de leur phase primaire (tab . 6).

Nous avons déterminé les chemins de cristallisation en corrélation avec la nature de la
composition des phases formées pour chaque alliage, excepté l'alliage [A] dont le comportement
au refroidissement est simple. Les alliages [B], [C] et {D] présentent des séquences de
solidification complexes, basées sur les diagrammes d'équilibre des systémes fernaires Ni-B-Si,
Cr-C-BetNi-W-C: fig (4,5,6) - | .

- Le chemin de solidification de l'alliage [B] peu chargé en C s'explique a partir de la projection
liquidus du diagramme d'équilibre Ni-B-Si. La solidification de la solution solide Ni(ct) en
primaire 4 partir du liquide dés que la nappe liquidus Ni(o) est percée. La solidification continue
Jusqu'a la formation de l'eutectique Ni(o) -Ni3B et se poursuit jusqua l'amivée du liquide en
équilibre, o0 nous observons la formation de l'eutectique Ni3B - NisSi- . o

- l'alliage [C] de faible teneur en Si ef de teneur en Cr élevée par rapport a I'alliage [B} présenfe un
début de solidification correspondant aux projections du liquidus du diagramme d'équilibre Cr - !
- B. La projection du liquidus se présente avec trois nappes hquidus : la solution solide Ni(c), la
~ nappe de cristallisation primaire du carbure M7C3 et la nappe de cristallisation du borure CryB.
- La suite du chemin de solidification se poursuit avec la ligne polyphasée du liquide en ¢quilibre
du systéme ternaire Ni - B - Si par.la formation des pbases Ni(ot) et NiyB en tres faible quantité.

'. - Pour l'alliage [D], plus complexe, de teneurs en Cr et Sj plus élevées que dans lalliage [C], le
chemin de solidification s'explique sur la base de irois diagrammes d'équilibre ternaires respectifs:
Ni-W-C, Cr-C-B et Ni-B-Si. ' :

Le chemin de solidification pour cet alliage s'interpréte 4 partir du diagramme NI-W-C,
par la formation primaire du carbure MgC riche en Cr, W et Si. La solidification se poursuit par la
cristallisation du liguide résiduel particuliérement riche en C, Cr et Ni conformément 4 la ligne
biphasée du liquide en équitibre du systeme ternaire, Cr-C-B par la formation de I'enfectique
biphasé MgC - M7Cj. La fin de la solidification est identique a celle décrite pour F'alliage {B], par -
la formation d'un eutectique trés fin Ni3B - NisSis.

Nous remarquens les influences considérables du Cr pour a formation du carbure primaire
M7C3 et du Cr et du W pour la formation primaire du carbure MgC.
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Témpératures Phases Di .
Alli ages de e [ A AR TAMME S
solidificatio Corréspondantes
1170 Ni B
A ; Ni-B
1108 Ni(a)-NisB .
1180 Ni Cod
B 975 Ni (O()-NiSB Ni-B-Si
943 N1SB-N1'5812
12'32 M?CS
C 1224 ‘MTCEuNl Cad Cr-C-B
1170 Nico>-Cr B
11 NiCoo-Ni B Ni-B-Si
!
1230 MGC Ni-w-C
3 ™ al (‘: PO b .
D 1174 M6L MTLS r-C-B
970 NISB—-N15312 Ni-Si-B
Tableau 6 . Synthése des résultats obtenus,

* Températures de transition en AT.D.

E P_'hases formées .

* Diagrammes d’interprétation.




o Enfin pouf les alliages [B], [C] et [D} nous constatons uné intense précipitation en phase
solide, soit des siliciures au poustour de la phase solide des eutectiques de fin de solidification du
- type P {Ni;Si, soit des carbures se localisant au centre de la solution solide Ni(cc) du type CryB.

La synthése des résultats obtenus sont représentés sur le tableau 6.
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 Chapitre IV.

Structures des alliages hors
d'équilibre obtenus par meltspinning
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IV.1- INTRODUCTION,

La technique du meltspinning (voir chapitre 1) nous a permis d'obtenir des échantillons
d'alliages sous forme de rubans de trés faible épaisseur dépendant essentieliement de la grande
vitesse de refroidissement imposée an processus d'élaboration afin d'empécher la nucléation et la
crotssance des phases cristallines. '

Dans ce chapitre, nous ¢tudions le comportement des alliages & I'hypertrempe. Nous
discutons les diﬂ’érerltes morphologies correspondant aux alliages obtenus par meltspinnning.

Les morphologies des alliages sont examinées séparément ainsi que les microstructures.
Dans cette partie, nous étudions aussi I'évolution des structures des alliages a I'hypertrempe en
comparaison avec les structures obienues lors du refroidissement lent par ATD, dans le but
d'¢largir le domaine des microstructures accessibles. Les alliages obtenus par ce procédé
présentent des caractérisiiques microstructurales qui' ne peuvent pas &tre obtenues par des
méthodes d'¢laboration conventionnelles.

IV.2- MORPHOLOGIE GENERALE. .

Les rubans d'alliages obtenus par meltspinning possédent des caractéristiques
géometriques trés serrées qui dépendent, soit des paramétres de I'équipement (longueur lg et
largeur hy de la buse), soit des parametres d'élaboration (vitesse de solidification Vg, vitesse de
refroidissement T, surpression d'éjection P, etc...). (LASALMONIE et DUFLOS)

Les rubans ont dés ¢paisseurs faibles (20-45 pm) déﬁendant essentiellement de la vitesse
- de refroidissement trés élevée qui empéche Ia nucléation et la croissance des phases cnistallines.

Ainsi quil a été rapporté au chapitre 1, d'aprés HILLMAN et HILZINGER (1978),
- I'¢paisseur du ruban d'allinge varie approximativement suivant une loi en V-P (V: vitesse du
- substrat et p : nombre de Peclet). -
, . L
L'épaisseur du ruban étant donc une fonction de Ja vitesse du substrat qui est elle-méme
liée 4 la vitesse de refroidissement T par l'expression : "

i
i

T=c;e-" P=10u2)

D'aprés KAVESH: e =d .V-0.83 gvec p~ 1,200d est la taille du grain.



La nucrocnsta]hsahon ou la vitrification du liquide est essentiellerment un probléme de
cinétique, car le but recherché est d'éviter la germination et la croissance des cristaux lors du
processus de refroidissement.

D'aprés LASALMONIE, pour qu'un alliage devienne amorphe la vilesse maximale (V)

de croissance des germes doit éire faible par rapport 4 la vitesse expérimentale (Ve) en
solidification rapide.

L'épaisseur maxmmle amarphlsable dans les alliages 4 base Nickel est donné par
T'expression : 7
e = (CTHYP on:

. C : constante
T : vitesse de refroidissement crifique

La relation entre I'épaisseur (¢) du ruban et la vitesse tangentielle du substrat (V) est
décrite & partir des régimes extrémes de refroidissement : idéal et newtonien. HILLMANN et
HILZINGER - 1978 ont proposé laloi [e=K.VP] ( avec le bulbe du métal liquide comme un
" miliew semi- infini). Les valeurs expenmmtales qu'ils ont obtenues sont proportionneiles a V-0.3,
L'écart enregistré sur la valeur de p par rapport aux négnnes extrémes (0.75 et 1.50) indique qu b
: emste un mode de transfert thermique intermédiaire qui tend vers un régime newtonien,

La corrélation de nos résultats 4 ces données est étudiée plu? loin.

_ La vitesse de refroidissemient (T) du ruban peut &tre mesur¢e par des prooédés

photographiques (HILLMANN et HILZINGER - 1978, GILLEN et CANTOR 1985) ou
déterminée indirectement 2 partir de la microstructure { DAVIES 1985). Dans le eas de ia trempe
sur rouleau, CANTOR (1985) a établi Ia relation générale entre T et V.

T=12.104V
qut engendre l'existenbe d'une relation eqtre l'épaisseur {e) et T, citée précédemment.
. Lavitesse du subsirat inﬂm; sur I'épaisseur du ruban. Pour des vitesses supérieures
5.‘:0 m.s}, le régime de transfert thermique entre le substrat et le métal tend vers le rég.me de

reﬁ01d1sse1nent npewtonien. A ces vitesses élévées du subsimt, la vitesse de refrmdlssement du
ruban est de I'ordre de 4.105 K. S 1 L'épaﬁaeur du ruban varie de 2 4 5 pm.

La largeur du ruban ne dépend pas de la vilesse du substrat, elle dépend surtout des
paramétres péométriques de In buse (fente et lévres) et donc de la surpréssion d'éjection du
liquide. Elle est d'environ 2 mm, avec des bords réguhers

La longueur du ruban peut atteindre plusieurs meétres et elle est une fonction du poids de la
charge hqmde et de 'épaisseur & obtenir. ‘
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Sur les bords des rubans, nous observons des proéminences en forme de dents de scie,
lesquelles sont séparées par des sillons de maillage (Figure 14). Le relief des bords correspond a
la surface de la plaque gelée 4 l'instant du contact avec la roue et justifie les observations failes au
chapitre I sur la rugosité de la surface du ruban. Par contre la partie du coté libre du ruban qui est
encore A I'état liquide, aprés Pextraction, dispose du temps nécessaire pour s'aplanir sous Veffet de
la tension superficielle. L'entrainement par le rouleau engendre une importante déformation sur les
bords du ruban et empéche l'identification des rives 4 la surface du liquide. Les rives observées
monirent bien que la surface de la plague est soumnise 4 des agitations d'ondes presque pénodiques
s'apparentant 4 des ondes capillaires. : '

'Les deux faces des rubans sont trés différentes une de Fautre : La face du coté roue parait
mate et elle est remarquable par sa rugosité présentant des perturbations dues aux traces laissees
par les bulles de gaz testées prisonniéres entre le substrat, mgueux et le liquide au cours de la
solidification. La rugosité du substrat (profondeur, orientation et répartition des rayures) influe
aussi sur la face du ruban en formant des cavités. La formation d'une bulle de gaz sur la face coté
. subsirat s'accompagne d'une dépression sur la face du coté libre du ruban. La morphologie de
linterface liquide-substrat est liée a la nature de l'atmosphére de trempe. La face du coté libre
présente un aspect trés brillant du au régime permanent de Pécoulement laminaire sans contact
avec un corps exiérieur (absence de mouillabilité et de glissement) .

En observant an MEE B les différentes tranches de ruban obtenues par melispinning dans
les alliages ¢tudiés, nous distinguons en général des microstructures hétéropénes qui font
apparaitre des zones; celles ci sont attribudes -4 I'histoire thermiques de chaque échantillon (Cf
Chapitre II) selon CLYNE 1984 et BLANK 1985. La largeur de chaque zone dans les tranches
des rubans dépend d'une part des vitesses de refroidissement et d'autre part de Ia composition des
‘alliages hypertrempés, GROS 1984, '

. Du cote roue, o la vitesse de refroidissement est trés élevée, nous distinguons une faible
taille moyenne du grain, par contre sur tout le reste de 'épaisseur du ruban, vers le eoté libre, la
‘vitesse de refroidissernent diminue et la distribution de la! taille des cristaux devient
progressivement hétérogéne.

La composition des alliages correspond aux teneurs des éléments (C, B, Si} qui influent
sur l'amorphisation des structures 4 obtenir. L'influence de ces éléments dans Fapparition des
zones caractéristiques esi décriie ultérieuremeni dans les alliages étudiés.

L'¢volution de ia microstructure dans un ruban hypertrempé est montrée sur la figure 8.
Nous passons d'une structure microcristalline sur fa partie inférieure du ruban ( coté roue ) & vme
structure dendritique vers la face supérieure (coté libre). Ce changement de la microstructure est
du 2 I'abaissement de la vitesse du front lors de la solidification. En général, nous. observons irois
zones (Cf chapitre I} dans les échantillons des allinges étudiés, celles-ci sont attribuées a I'histoire
thermique de 1'échantilion CLYNE1984 et BLANK et coll. 1985. .
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Les spectres AUGER réalis¢s sur un ruban du coté roue, 4 I'état brut et aprés décapage

© sont montrés sur la figure 15a. Les pics de W, Cr, N1 et C sont bien caractérisés a I'état brut (a).
. Le carbone dont I'énergie est plus intense se frouve a P'état de conftamination. Aprés décapage de
la surface du ruban (b), les spectres AUGER reproduisent approximativement la composition
-globale de I'alliage étudié.

La ségrégation lors de la solidification est visible sur la surface du ruban. La figure 15b
montre le développement de 'amplitude pic-a-pic AUGER pour les différents signaux Ni (70 et
850 V) et W (130 éV), Cr (500 éV) et C (190 éV). (Données se rapportant & l'alliage [D], pris &
trtre d'exemnple lors du bombardement ionique). La ségrégation sur la surface du ruban s'étend sur
environ 10 nm. Nous remarquons que le Cr et le Ni ne ségrégent pas alors que le W ei le Si
présentent une ségrégation maximale.

Examinons séparément chaque alliage, pour déterminer la microstructure, son évolution et
les phases qui peuvent précipiter. |

IV.3- ALLIAGE [A]. (Ni22.2 at% B)

Dans I'étude des alliages binaires Ni - B hypertrempés, AJAO et S H THIBAULT 1989
ont montré qu'il existe trois fypes de'microstructures : :

- Une structure eﬁtectiqﬁe' lamellaire pour la composition eutectique Ni - 16,2 at% B, pour une
vitesse du substrat comprise entre 15 et 28 ms™! '
- Une structure en laties ¢omp]exe_. obtenue pour des compositions comprises entrel6.2 et 19
at%B et pour une vitesse du substrat de 28 ms~1. ' '

- Une structure globulaire grossiére, observée pour Ia r':ompositjpn eutectique 16.2 ai% B a des
vitesses du substrat élevées. (~ 45 m.s'}) et aussi pour des compositions élevées en bore
(B>=21_a1%) 4 des vitesses du substrat plus faibles (~ 28 m.s*1).

L'alliage étudié Ni- 22,2 at% B obtenu par hypertrempe sur routeau a une vitesse de

28 m.s~1 possede une structure globulaire grossiére identique a celle observée par les auteurs cités
précédemment. Les microstructures des afliages binaires Ni - B de teneurs 21 a 30 at%B, obtenus
par hyperirempe présenient en général les phases -

Nua), Ni3B et NiyB, une phase métastable relativement faible en bore (confinmée par AJAO et
coll. 1989) et la phase NiyB3 sous forme de précipité dans les espaces interdendritiques. Les
phases stables observées par ces auteurs par EELS montrent des différences quant 4 leurs teneurs
en bore; aucune de ces phases observées ne présente la méme structure, ni de teneur en bore,
proches de celles de la phase métastable. Ce qui confirme son existence, '

En considérant notre alliage, de composition 22,2 at%B, nous distinguons deux phases
majoritaires : La phase sombre de teneur trés faible en bore indexée comme la solution solide
Ni(or) et une structure grossiére dont les analyses par perte d'énergie d'électrons montrent qu'elle
posséde une teneur en bore inférieure aux autres phases identifiées {N17B, Ni4B3) dans les
alliages Ni - B. Cette phase est indexée par AJAO dans ces alliages de teneur en B < 21 at%B
comine Ni5B7 de structure monoclinique et elle est isomorphe de la phase Fes('y métastable,
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La teneur en bore (0.28) dans la phase NisBj est légérement plus élevée que celle
observée dans la phase Ni3B (0.25).

Cette phase métastable est observée dans le cas de solidification rapide par hypertrempe de
Valliage 4 partir de la vitesse du substrat de 28 ms~1 ou plus. D'aprés AJAO et coll. (1988), cette
phase n'est observée qu'en cas de solidification rapide sur rouleau des alliages Ni - B, de
compositions comprises entre 16 et 30 at%B, a une vitesse du substrat 28 < V <45 ms-!. '

La micrographie de 'alliage considéré; obtenue an M.E.T. présentée sur fa figure 16 (a).
montre la structure globulaire grossiére de forme presque dendritique et de contraste clair sur la
phase métastable Ni5B5. La solution solide Ni(ct) apparait avec un contraste sombre.

Les diagrammes de diffraction de cette zone, montrés dans la figure 16 (b), mettent en
¢vidence la superposition cohérente des deux phases qui peuvent s'indexer comme la phase
(sombre) cubique Ni(or) et I'autre phase (claire) comrespondant 4 la phase métastable NisB9 de
distances réticulaires respectives 2,42 et 10.4 A. Aucune des autres phases {N13B, Ni4B3, Ni»B)
oblenues dans les conditions d'équilibre n'est observée; elles sont empéchées d'apparaitre par

lhypertrempe. .

Pour montrer I'¢volution de la structure globulaire de la phase N<B- { fig 16c), nous avons
effectué un recuit de 8 heures 4 650 °C (température dans le domaine de la recristallisation
compléte de l'alliage, Trecr ~ 1/3 Tgop)-Cetle structure se transforme vers les conditions
d'équilibre en Ni3B (phase déja vue dans le diagramme d'équilibre) (Cf chapitrel).
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IV.4 - ALLIAGE [B].

La figure 17 monire la microstructure obtenue au M.E.B dans le ruban de l'alliage [B]
hypertrempé pour une vitesse du substrat de 28 ms-!. - '

La micrographie révéle que I'alliage est entiérement cristalisé. Nons ne distinguons pas de
zones caractéristique comme ce ui a été présenté dans la bibliographie. Nous savons que lors de
la trempe rapide d'un liquide, la vitesse du front décroit de sa vitesse maximale (Vv & sa valeur
minimale (Vy,), dépendant respectivement des valeurs des surfusions initiale et intermédiaire.
Pour obtenir un solide de structure homogeéne, il est nécessaire d'avoir une surfusion critique faible
c’est--dire inféneure & la surfusion intermédiaire. La vitesse critique de solidification {Vq) doit
donc étre inférieure a la vitesse minimale (Vy,) pour que le solide hypertrempé acquiére une
structure totalement homogene sur toute sa largeur. S

Nous observons sur la largeur du ruban une structure complétement microcristallisée
composée de dendrites équiaxes et la présence d"un gradient dans la taille de ces dentrites. Nous
remarquons que du cdté roue , ou la vitesse de refroidissement est élevée, Ia 1aille moyenme des

grains est trés petite, alors que sur le reste de I'é¢paisseur du ruban (du c8té libre) on ta vitesse de

P

refroidissement est plus faible, la distribution de la taille des dendnites est hétérogéne.

Sur la base de ces observations antésieures et d'aprés GROS -1987 Texistence du gradient
dans la taille des dendrites esi due a la variation de la vitesse du front de solidification du ruban.

L'observation dune seule stmcture composée de dendrites ¢quiaxes est expliquée par la
vitesse de cristallisation qui est supérieure 4 la vitesse maximale du front de solidification. .

La surface du ruban c6té libre (fig 17a) wontre une structure{parﬁculiére ot nons
distinguons des cristaux de formes facettées, de taille environ 1 4 2 pm, sur toute la partie du
ruban. - ' |

Pour mieux distinguer la microstructure de lalliage, nous utilisons le M.E.T au lieu du
ML.E.B, car ce demier ne permet pas des observations trés fines. Le MLE.T détennine, en plus, plus
précisément la nature des phases existantes par 'utilisation des électrons diffraciés.

La figure 19a montre les micrographies obtenues au M.E.T. sur une zone de I'alhage et le
diagramme de diffraction correspondant. La structure révéle des grains disposés aléafoirement. La

tajlle des grains est variable 4 cause d'un refroidissement hétérogéne du ruban en contact avec le
subsirat. ‘ x
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Le diagramme de diffraction obtenu (fig. 19b) est confus et il est difficite 4 mterpréter.
Cependant, deux phases bien distinctes ont pu étre identifides : 1a phase solide Ni(cr) cubique est
majoritaire et upe autre phase dont I'analyse chimique par dispersion d'énergie (fig.18) montre
qu'elle est trés riche en Ni ef Cr et que nous pouvons indexer comme étant Mj; Cg (M = Cr,
N,...) cubique métastable. Cette phase est différente de }a phase carbure M7C3 obtenue dans les
conditions normales de solidification (Cf chapitre 1. '

Les microstructures obtenues a I'éiat d'équilibre ont été altérées par le refroidissement
rapide et que les phase borures (Ni3B) et siliciures (N15Si2 et Ni3Si) n'ont pu précipiter 4 cause
des fortes tencurs des ¢lémenis B (~ 8 at% ) et Si (6,3 ~ a1%) qui favorisent la formation de ces
phases et 'amorphisation des alliages. La structure microcristallisée de Palliage est due 4 la
disparition lors de I'hypertrempe des phases riches en Si et B qui cristatlisent en équilibre 4 des
températures plus basses (TfNi3B = 975°C et TiNisBy = 945°C).

IV.5- ALLIAGE [C] (PEU CHARGE EN Cr).

La figure 20 montre la micrographie de Falliage [C) obtenue au M.E.B. Nous observons
une microstructure fine dans le ruban hyperirempé a une vitesse du substrat de 28 ms-1.

Par rapport 4 1'al]1'age [B] o nous observons pas de zones caractéristiques, l'alliage {C)
présente, par contre, trois zones bien distinctes. telles qu'elles sont décrites dans la bibhographie
(Cf Chapitre I) et dont nous donnons une description : :

- Du coté roue, une zone hypertrempée d'épaisseur d'environ 7 um se forme et posseéde une
mucrostructure fine. Cette microstructure résulte des vitesses, du refroidissement du liquide et du
front de solidification, élevées. Ceci engendre une température d'interface (liquide-substrat) trés
infénieure 4 la température d'équilibre, une surfusion élevée et un retard trés important & la
. germination de crisiaux. Cette zone résulte dune solidification a front plan (LASALMONIE
1986) . J o -

- - La zone intermédiaire s'¢tend sur la plus grande partie de '¢paisseur du ruban. la vitesse du front
- de solidification est ralentie. ce qui crée un dégagement de chaleur latente qui eniraine une
. élévation rapide de la température d'interface ( début de la recalescence), 1a surfusion diminue et
nous distinguons le développement de '

. dendrifes bien orient¢es par rapport au gradient de température pour donner des dendrites
colonnaires. ' . ' '

- La demniere zone. d'épaisseur trés faible (1 4 2 um) est caraciérisée par une vitesse du front de
solidification qui ralentit au minimum. La surfusion est trés faible, les dendrites colonnaires se
transforment en dendrites equiaxes vers la surface, du coté libre du ruban. 11 faut signaler ici, que
cetie derniére zone est difficilement observable par sa trés faible ¢paisseur.

La morphologié de noire ruban est conforme au régime idéal a trois zones tel que décrit par
CLYNE 1983 et HUANG 1984.
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En procédant 4 uné attaque légére des deux surfaces du ruban (c8té roue et cdté libre) avec
une solution électrolytique composée de 90% d'acide acétique et 10% d'acide perchlorique a
température ambiante et sous une tension de 15 V, nous avons mis en évidence une structure des
grains de forme aciculaire sur toute la surface du ruban coté libre, par contre du coté roue la
surface ne présente ancune microstructure précise A cause de la trés faible moyenne des grains
obtenue & des vitesses du front de solidification élevées (retard important & la germination). -~

L'analyse des phases est réalisée par E.D.X (STEM). Le spectre donne une analyse globale
et ‘qualitative des éléments confenus dans l'alliage sous forme de ruban. Nous retrouvons les
éléments donnés dans'la composmon globale de 1'alliage massif qui sont Ni, Cr, Si et W exceptés
les éléments }égers C et B quine peuvent pas éire détectés par cette technique (Z<11).

Comme pour l'alliage [B], nous avons caractérisé dans cet alliage deux types de cnstaux
le premier trés riche en Ni s'identifiant 4 1a solution solide Ni(ct), le deuxiéme trés riche en Ni et
Cr s'idenfifiant 4 la phase métastable My3Cg cubique. Nous n'avons pas observé les boruges de
Nickel ( Ni1B) et de chrome. (CryRB), obtenus dans {'alliage [C] 4 I'état d'équilibre (Chnpﬂre o).
Ces composés sont altérés par l'hyperirempe. La teneur en Bore élevée (~6 at%) dans la

composition globale de lalliage favorise lamorphlsauon, ce qui confére a l'alhage la
microstructure étudiée plus haut.

IV.6- ALLIAGE [D].

Par rapport 4 Yalliage [C], l'alliage [D] obtenu dans les mémes conditions d'é¢laboration ,
posséde une teneur en bore presque identique et une teneur en Si plus élevée ( -6 at%), ce qui
favorise encore plus I'amorphisation de cet alliage.

Les trois zones vues dans l'alliage [C], leur interp}étation et leur morphologie’ sont
identiques. Nous nous intéressons plus dans cet alliage aux phases qui se forment.

L'atliage, hypertrempé a une vitesse du substrat de 28 ms~!, montre une microstructure ot
nous observons des cristallites désordonnées de taille d'environ 300 A dans la matrice. La
formation de ces cristallites résulte de ia vitesse de reﬁmdlssement et de la faible chaleur Iatente
qui empéche l'augmentatmn de la ternpérature.

Dans 1a m1crogmph1e de la figure 21 nous observons trois types de cristaux :

.- une phasé sombre sur un fond clair (1).
* - une phase brillante sur un fond clair (2).
- une phase grise {3).

L'analyse de ces phases en énergié dispersive de RX est réalisée an STEM, accouplé au systéme
de perte d'énergie EELS pour la détermination des ¢l¢ments légers {C et B).

-La prennére phase, notée ?), correspond 4 la solution solide Nt(oﬂ Cette phﬂse esf locahsée au
centre des marguentes de taille d'environ 500 A. Les spectres obtenus an STEM (fig 22a)
montrent que la sofution solide est trés riche en Ni.. Le spectre de perte d'¢nergie (fig 2’?b‘| ne
détecte pas d'éléments légers (C, Si). [l n' y a presque pas de solubilit¢ du Cdans leNn. &

LI



- La deuxiéme phaﬁe notée (1), .riche en Ni, Cr et W pourrait &tre indexée comme étant la phase
métastable cubique My3Cg. Ce carbure ne correspond pas au carbure W7C3 observé dans les
conditions d'¢quilibre (Chapitre III). Nous remarquons que les pics de Cr (fig 23a) sont environ

deux fois plus intenses que ceux du Ni, ce qui correspond bien au rapport de leur leneur dans la
composition globale de 1‘a]hage {0,48). .

- La troisiéme phase notée (") est représentée sur la micrographie dans un espace
mierdendritique monirant une phase brillante sur fond clair, elle est trés riche en W (fig. 24a).
Cette phase pourrait probablement &ire comme I phase M6C Le spectre de perte d'énerme
d'électron (fig. 24b) détecte

seulement une faible quanuté de carbure (14-16 at%), par contre le bore n'apparait pas.

Comme dans les alliages [Blet [C], les composés borures (CryB et Ni3B), les siliciures
(Ni5S17) et les carbures (M7C3) observés a I'état d'équilibre (Cf chapitre III) n'ont pu étre mis en
¢vidence dans l'allmge {D], ils sont altérés par I'hypertrempe.

IV.7- CON CLUSION

Dans cette partle, nous avons étudié séparément les alliages a hypertrempe et observé la
sensibilité de ces all:ages aux vitesses de refroidissement élevées.

- Les vitesses de refroidissement élevées donnent naissance a des microstructures
hétérogenes formées de zones, lesquelles sont liées aux conditions de transferts thermiques au
cours de la cristallisation. Nous observons un changement de structure depuis la face coté roue

vers la face coté hbre dans les rubans : une zone hypertrempée avec une structure trés fine, suivie
d'une zone colomlaue et d'une zone équiaxe.

Suivant la vitesse de refroidissement, nous avons pu observer :

- des phase amorphes,

- des solidifications débutant par la solution solide Ni(o),

- Yapparition des phases borures NisBy (alliage [A] ) et carbures M3Cg metastables
(alliages [B], [C] et D] ).

- 1a phase complexe, 1dent1ﬁée par le carbure M6C

Les résuliats obienus dans ceﬁe partie permetient de comprendre l'influence de la cméhque
d'élaboration et des éléments d'addition non métalliques (B et Si) sur la tendance a
I'amorphisation des alliages 4 base Ni. -5
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IV.7- CONCLUSION

‘Dans cetie partie, nous avons étudié sépalémenf les alliages a I'hypertrempe et observé la
sensibilité de ces alliages aux vitesses de refroidissement élevées.

Les vilesses de refroidissement élevées donnent naissance & des microstructures
hétérogeénes formées de zones, lesquelles sont lides aux conditions de transferts thermiques au
cours de la cristallisation. Nous observons un changement de structure depuis la face coté roue
vers la face coté libre-dans les rubans : une zone hypertrempée avec une structure trés fine, suivie
d'une zone colonnaire et d'une zone équiaxe.

Suivant la vitesse de refroidissement, nous avons pu observer

- des phagse amorphes, o ‘

- des solidifications débutant par la solution solide Ni(w),

- l'apparition des phases borures Ni5B- (alliage [A]) et carbures M7 3Cg métastables
(alliages [B}, [C] et [D]). : o

- la phase complexe, identifi¢e par le carbure MgC. .. -

Les résultats obtenus dans cette partie permettent de comprendre ['influence de la cinétique
d'élaboration et des éléments d'addition non métalliques (B el Si) sur la tendance a
Famorphisation des alliages 4 base Ni. |



Chapitre V

Comparaison des résultats obtenus
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La comparaison portera sur les morphologies obtenues lors des deux modes d'élaboration
des alliages de compositions vanables étudiés (refroidissement lent et
hypertrempe sur roulean), sur l'effet des éléments d'addition pour I'apparition des phases a I'état
d'équilibre ainsi que linfluence de la vitesse de refroidissement et des éléments ‘d'addition non
métalliques (C, B, Si) sur la tendance 4 l'amorphisation des alliages.

V.1- STRUCTURES D'EQUILIBRE.

Concernant les alliages a base Ni étudiés, quatre phases primaires ont pu étre obienues
suivant la composition de chaque alliage

L'Alliage {A) (binaire) de teneur en bore 22,2 21% donne npaissance 4 I phase primaire
Ni3B. Sa formation en présence de la solution solide Ni{o) se fait avec une surfusion trés élevée
{(emvirons 220 °C). La nucléation de Ni3B a lieu dans tout le liquide et l'eutectique Ni - Ni3B

apparait comme un eutectique globulaire dégénéré avec des résidus de Ni dans les ilots de Ni3B
a 1108 °C (Tableau 6).

L'alhage {B] avec des ajouts de Cr, C, S; par rapport 4 l'alhage [A], est trés peu chargé en
¢léments d'addition, nous observons un changement de phase primaire, le borure Ni3B est

. remplacé par la solution solide Ni{wr), cela est du 4 la faible teneur en B et a 'addition du Si et du

C en faible quantité (1 08 at%o), (Tableau 2).

Al

La phase Ni(ot) dendritique est entourée de deux eutectiques, Pun prossier
p primaire q

- biphasé du type Ni(c) - Ni3B 4 975 °C et l'avire plus fin, compbsé des phases Ni3B - Ni5Si2 4
945 °C, (Tableau 6).

Au pourtour de la matrice Ni{or), se localisent des précipités du type {31N13Sl identiques 4
cenx déjé observés dans les alhages a base N1, riches en Si.

L'alliage [C] posséde des teneurs en Si et B plus falbles mais des teneurs en C et Cr plus
¢levées respectivement par rapport 4 la composition de l'alliage [B). Cet alliage contient, en plus,

du W en faible quantlté La présence du Cr augmente la température du liquide par la formation
de carbures stables. \

L'afliage [C] 'pdsséde le carbure M7C3 comme phase primaire se formant lors de la
sohdification; ce carbure qui est formé & une tempéraiure élevée (1232 °C) donne yme composition
presque constante (Cr61, W2 s, N16 .5) (B2C28). Il ne présente sucune solubilité du Si, il a
uniquement 2 at%B et 243 al%W qui sont solubles dans ce carbure. La teneur en W est la méme
que celle de la composition nominale dans I'alliage, tableau 2. '

Des précipités grossiers riches en Cr et B sont observés au centre de la solution solide
Ni{a) et sont du type Cr2B. Nous n'observons aucune précipitation de Silicinres b1Ni3Si comme

ceux observés dans l'alliage C. ceci est du a la faible teneur en Si dans la composition nominale de
T'alliage (1,79 at%). ‘ S



L'alliage [D] est caractérisé par la formation, comme phase primaire d'un carbure
complexe du type MgC composé de tous les éléments d'addition (excepté le bore dont la teneur est
tresfaible) en quantités presque identiques 4 la composition nominale dans l'alliage. -

Le carbure MgC remplace le carbure M7C3 form¢ dans l'allinge [C] esi primaire,
cecl est directement relié 4 la teneur en Si dans l'alliage [D} (environ 6 at%) , tableau 2.

Le composé MgC est entoure de différents eutectiques formeés & températures élevées
M7C3 - Ni (a), MgC - M7C3 et Ni (a) - Cr2B. Bien que la composition en Si dans fe liquide
restant 4 la fin de la solidification peut atteindre 10 at%. Cette riche teneur en Si permet alors la
cristallisation de l'eutectique ternaire entre trois phases Ni (a), Ni3B et Ni5Sip 4 la fin de la
solidification. : ' :
" Les ségrégations ¢élevées de Si au pourtour de la solution solide Ni (a) forment des
. précipités de Siliciures de Ni du type b)Ni3Si comme dans I'alliage B. Les ségrégations élevées
du C et du Cr au centre de 1a solution solide Ni (a) engendrent la précipitation des carbures du Cr
du type Cy2B comme dans I'alliage [C}. ~

V.2- STRUCTURES HORS D'EQUILIBRE.

Les alliages obtenus par melispinning présentent en général une microstructure fine
dépendant plus particuliérement de leurs compositions chimiques et de la vitesse du substrat, Les
alliages sont élaborés a une vitesse du rouleav de 28 m.s-! et a une vitesse de refroidissement du
ruban d'environ 4 103 KS-1. : '

L'alliage [A] (22,2 at%B) présenie une structure globulaire grossiére. Nous observons
deux phases importantes : 1a sotution solide Ni (a) de teneur en bore faible et une phase grossiére
Ni5B2 métastable de structure globulaire de forme presque dendritique.

Les borures (Ni3B, NigB3, Ni?B) observés a I'¢tat d'¢quilibre n'ont pu étre identifiés, ils
sont empéchés d'apparaitre par l'effet de I'hypertrempe.

L'ailiage [ B} polyconstitué (sans W) présente une structure complétement microcristallisée
ou nous n'avons pas puy identifier de zones caractéristiques. La microsiruciure esi représentée par
des dendrites équiaxes hétérogénes. '

Deux phases bien distinctes ont ét¢ mises en évidence : la solution solide Ni (a)
majoritaire et la phase métastable M23C¢ qui remplace la phase M7C3 obtenue a Tétat
d'équilibre. Les phase borures et Siliciures n'ont pu précipiter 2 cause des tenburs élevées en:B et
Si.éléments favorisant I'amorphisation de l'alliage et de la vitesse de refroidissement elevée,

. l
L'alliage [C ] (avec W) contrairement & Falliage [B], ‘o0 nous n'avens pas observé de zones
. distinctes, présente une structure on nous avons observé trois zones caractéristiques. Cette

morphologie est conforme au régime idéal.
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Deux phases sont observées : la solution solide Ni {a) et le carbure M23Cg riche en Ni et
Cr. Les borures (Ni3B et Cr2B) et les carbures M7C3 ont été altérés par Ihypertremnpe et la teneur
en bore, élément favorisani 'amorphisaiion. Comme dans I'alliage {13], on observe donc les méme
phases la SOh.ltiOIl solide Ni (a) et le‘ carbure métastable M23C:6, aucune des autres phases
d'équilibre n'a pu précipiter. ‘

L'alliage {D} présente une structure 4 trois zones identiques a celles mises en évidence
dans Palliage {C). Dans cet alliage, nous observons trois phases : la solution solide Mi (a) | la
phase métastable M23Cg et le composé complexe MgC. La phase Ni(a) est particulierement
riche en Ni et Cr. Le composé MgC est lui riche en W, Cr, Ni et Si et posséde upe composition
moyenne qui approche celle obtenue dans le méme carbure en refroidissement lent. La taille du
grain augmente avec la diminution de la température.

~ D'aprés nos observations, la teneur en Si parait étre un important facteur d'amorphization.
La teneur élevée en Si favorise la vitrification dans cet alhage complexe. L'cbservation d'une
phase amorphe du cot¢ roue du riban peut étre assimilée avec la vitesse de refroidissement &levee
et la teneur élevée en Si: |

La phase metastable M73C6 observée dans cet alliage est identique & celle mise en
¢évidence dans l'alliage [C].

Comme dans les alliages précédents, les composés (borures, Siliciures) observés a I'ttat
d'équilibre n'ont pu se former.

Dans cet alliage nous constatons qu'il posséde fa méme morphologie que dans l'alliage
[C]. La différence enire les deux alliages réside dans la phase complexe MgC qui n'existe pas
dans l'alliage [C]. Cette phase est particuliérement riche en W, Cr et Si.
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CONCLUSION GENERALE
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Dans ce travail, nous avons étudié 'l'inﬂuence de la vitesse de cristallisation sur 1a nature
des phases formées et la morphologie dans les alliages, binaire [A] et multiconstitués complexes

[B],IC] et [D] qui ont servi de base a Finterprétation des alliages. Nous avons utilisé denx modes
d'élaboration d'alliages |

- refroidissement lent en ATD {5°C/mn),
- hypertrempe sur rouleau "meltspinning”.

Nous avons aussi employé une large pamme de techniques expérimentales pour diverses

observations et caractérisations des alliages (MEB, MET, STEM, Microsondes AUGER et
CASTAING, Diffraction X).

En refroidissement lent, nous avons mis en évidence dans l'alliage binaire {A), de teneur
22,2 ai% B, une structure en cristaux de la phase primaire Ni13B a 1170 °C, entourée de dendrites

-de 1a solution solide Ni(cr). L'eutectique Ni(a) - N13B se forme 4 1108 °C. Nous remarquons une
trés forte surfusion au refroidissement. : ‘

Dans I'alliage [B], comparativ.emém a Yalliage [A), nous avons additionné des éléments
Cr, 8i et C et diminué la teneur en B (8 at%). La solution solide Ni(ct) se forme en primaire &

1180 °C et nous avons mis en évidence les eutectiques de fin (fe solidification NizB - Ni{o) et
Ni3B - Ni5Siy respectivement a 975°C et 945 °C. :

L'alliage [C], par rapport & l'alliage {B], contient en plus le W (~3,5 at%) et des teneurs en
C et Cr plus élevées mais des teneurs en Si et B largement plus faibles. Dans cet alliage, nous
avons mis en évidence la précipitation primaire du carbure M7C3 a 1232 °C dont les téheurs
¢levees en Cr et C compensent sa faible teneur en Ni (~3,5 at%). Ensuite, nous avons distingué
les eutectiques Ni(a) - M7C3, Nife) - CrsB et Ni(ar) - NiyB apparaissant respectivement a
températures 1224, 1270 et 995 °C dont les pics sont bien neis dans les thermogrammes d’ATD
(fig 10). ;

L'alliage {D], par rapport A I'alliage {C] est plus riche en Si{~6 ai%). Dans et alliage, le
carbure complexe MgC se forme en primaire 4 1230 °C, il est suivi par les eutectiques biphasés
MgC - M7C3 4 1174 °C et Ni3B - NisSin 4 970 °C.

Nous avons constaté que la formation des différents eutectiques dans les ailisges étudiés
dépend surtout de la nature de la phase primaire et de la teneur en éléments Si et B,

Toutes les transformafions observées sont expliquées & partir dé Tinterprétation des
chemins de cristallisation des alliages: La discussion de I'histoire de solidification de ces alliages
est basée sur des diagrammes d'équilibre différents pour rendre compte des phases observées en
fonction de la composition initiale : Nu(ar), Ni3B, CrpB, M7C, MgC, B1Ni3Si et NigSis.

Le chemin de solidification de l'ailjége [B], peu allié, est interprété directement a l'aide du
diagramme d'équilibre temaire Ni - B - St. .-



L'alliage [C) avec W, de teneur en Si faible et de teneurs en Cr et C élevées, commence sa
solidification conformément aux lignes polyphasées du systéme ternaire Cr - C - B. La fin de
solidification est interprétée sur la base du systéme terndire Ni - B - 8i, comme pour l'alliage {B).

L'alliage [D] identique a I'alliape fC], mais plus riche én Si, débute sa cristallisation par
I'interprétation du didgramme ternaire Ni - W - C. La suite de la solidification se déroule en
utilisant successivement les systémes ternaires Cr - C - B et Ni -B - 5i.

Enfin. dans les allinges multiconstitués étudiés a I'¢tat d'équilibre. nous avons pu metire en
~ évidence des précipitations intenses en phase solide, soit des siliciures B1Ni;Si au pourtour des
eutectiques de fin de solidification, soit des borures CryB se localisant au centre de la solution
solide Nu(cr). E

A Thyperirerope sur rouleau, nous avons présenté la morphologie générale du ru:ban,
obtenu par meltspinning, et discuté les paramétres géomeétriques et les différentes microstructures

obtenus dans chaque alliage ainsi que leurs ¢volutions en fonction de la vitesse rapide de
refroidissemeni (28 m/sec). '

Dans I'alliage [A], deux phases majoritaires sont observées : la solution solide Ni{ct) et la
phase métastable 4 structures globulaires grossiéres NigBo.

Dans J'alliage [B], les observations ne montrent pas de zones caractéristiques délimitées,
nous avons mis en évidence une structure microcnistalline sur toute I'épaisseur du ruban et
observe deux phases : la solution solide Ni(o) et la phase métastable M>3Cq

L'¢tude de Yalliage [C] a montré l'existence d'une structure  trois zones bien distinctes
contormes au régime idéal. Comme dans Valliage [B], deux phases sont mises en évidence - Ia
solution solide Ni(ct) et la phase métastable My2Cg riche en Ni et Cr.

L'alliage [D] présente la méme structure a trois zones, identique a celle observée dans
l'alhiage [C]. La teneur ¢levée en Si dans cet alliage nous a montré une structure qui tend vers
I'¢tat amorphe. Contrairement aux alliages [B] et [C], trois phases sont identifiées: la solution
solide Ni(ox), le carbure complexe stable MgC et le carbure métastable My3Ce.

Par rapport aux structures des alliages obtenues par refroidissement lent, les
microstructures obtenues par melispinning ont été altérées par l'hypertrempe et aucun des
composés (borures, siliciures) d'équilibre n'a été formé.

La comparaisorni enhé les différents alliages est donnée sous forme d'un chapitre V.
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MOTS CLES

- Rechargement dur .

- Borures, carbures, ciliciures.
- Hypertrempe.

- Analyses chinnques.

- Amorphes.
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FIGURES ET LEGENDES °

fig.1  Systeme Ni-Si riche en Ni
S. LEBAILI - 1984

fig.2  Systéme Ni-B riche en Ni
A (----) SCHOBEL et STADELMAIER - 1965
@ K1 PORTNOI et colt 1967 S
¥ J AJAOtSHTHIBAULT 1938

fip3  Systéme Cr-Briche en Cr
K1 PORTNOI et V.M ROMASHOV 1974 -

fis.4  Projection des nappes liquidus dans le
' systéme temaire Ni-8i-B riche en Ni
S. LEBAILI - 1984 et S. H. THIBAULT 1987
fig.5  Projection des nappes dans le systéme
fernaire Cr-C-B riche en Cr.
G. PRADELLI: 1974

fig.6  Projection liquidus du systéme NI-W-C
' K. WHITEHEAD et L. D BROWNLEE 1956

fig.7 Coupe 1sotherme quaternaire 4 §50 ° C
pour le systéme Ni-Cr-10B- Si.
0. IG‘QOTEK 1975.

fig .8 Schéma du processus de cnstalllsatlon
lors de Thypertrempe.
A.BLANK 1985
1- Structure cristalline equiaxe.
2- Structure basaltique colonnaire.
3- Structure dendntique equiaxe.

fig.9 Schéma du procédé du melispinning

fig.10 Thermogramme des alliages A, B, C,D
examinés au refroidissement (T = 300 °C/h)

fig.11 Morphologie des alliages A, B,C,.D
aprés A.T.D (M.E.B électrons secondaires ou retrodiffusés)

- fig.12 Morphologie observée dans l'alliage B, refroidissement
lent (A.T.D). 5 °C/mn.

Microsonde électronique -

a) image électronique d'une zone.

b) images X des éléments Cr et Ni.



fig 13

fig.14

fig 15

fig.16

fig.17

- fig.18

fig 19

. fig.20

Projection des lignes polyphasées du qystéme
(Ni-Cr)-C-B, (58 at%Ni) )
G. PRADELL]_Z 1974

a) Rives du ruban observées av MER,
b) Vue schématisée des rives et de ta surface
(Coté libre du ruban)

1) Spectre AUGER sur l'alliage [D]
a) avant décapage (brut)
b) aprés décapage
2) Amplitude pic-a-pic. AUGER
Profil de concentration des élémenis
en surface(<1200 A)

Morphologie de l'alliage Ni-22.2 at%oB

a) Ruban hypertrempé et dmgramme de diffraction
cor:espondant (phase métastable NisBo)

b) Ruban recuit 4 650 °C pendant 8h et '
diagramme de diffraction correspondant (phase stable NizB)

a) Microstructure facettée de la surface du ruban
{coté libre) obtenue au MEB. 7

b) Microstructure d'une tranche de roban de
I'alliage B microcristallisée. (L: coté libre).

EDX - S.T.E.M {Alliage [B])

Micrographie en MET de l'allinge {B]

hypertrempé (V—ZS M/sec) :

a) face brillante : image ¢lectronique {champ clair)
b) diagramme'de diffraction correspondant (confus)

a) Microstructuree dendritique de la surface du
rouleau (coté roue) obtenue au MEB.

~ b) Microstructure d'une tranche de ruban de

Palliage [C] A trois zones (MEB).

Microstructure obtenue au STEM de l'alliage [D]
hypertrempé sur rouleau (V=28 my/sec) montrant frois
types de cnistaux (vers coté roue du ruban) potés 1,2 et 3

.13



fip.22
fig.23

fig.24

2} ED.X (S.T.EM) phase 3.

b) E.EL.S (S.T.E.M) phase 3.

a) ED.X (S.T.E.M) phase 2.

b) EE.L.S (S.T.EM) phase 2.

a) ED X (S.T.E.M) phase 1.

b) EEL.S (S.T.EM) phase 1.
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LEGENDE DES TABLEAUX

Tableau 1. Structures et paramétres de mailles des phases binaires
' et ternaires susceptibles d'étre rencontrées.

Tableau2. - Compositions des alliages étudiées en P% et en at%.

s

Tableau 3. C0m1)091ho113 moyennes des phases en ai% dans
Valliage [B}] (sans W‘J

3

Tableau4.  Compositions moyennes des phases en at% dans
' les alliages [C] et [D] (avec W).

Tableau 5. Tempémtm‘es des pica ob:,ervés en A T.D (V=5 °C/mn)
et phases pnmalres

Tableau6.  Synthése des résultats obtenus.
- Températures des transition en A, T.D.
- - Phases formées.

- Diagrammes d'interprétation.
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