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Résumeé

L'objectif de cette étude est la caractérisationcrostructurale et mécanique de la
précipitation de la phase sigma) (et des carbures de Chrome dans des souduregrd’aci
inoxydable duplex hypertrempé a partir de troisgératures (1050 °C, 1150 °C et 1250 °C)
puis revenu a la température de 850 °C.

On suivra ainsi I'évolution du taux de la phasenmget des carbures de Chrome qui
précipitent en fonction de I'évolution du taux deférrite, de la surface spécifiqgue des joints
de grains et du temps de maintien a 850€( effet de cette précipitation sur la microdére
ainsi que sur la ténacité.

Mots clefs: Phase sigma, carbures de Chrome, acier inoxgdhlglex, ténacité, traitement
thermique.

Abstract

The aim of this study is to caracterise the préaimn of sigma phases) and Chromium
carbides in duplex stainless steel welds quencloed fthree temperatures (1050 °C, 1150 °C
and 1250 °C) then tempered at 850 °C.

So, we follow the evolution of sigma phase and @humn carbides contents that precipitate
depending on the evolution of ferrite content, #pearea of grain boundaries and time of
aging at 850 °C and the effect of this precipitattm the microhardness and the toughness.

Key words: sigma phase, Chromium carbides, duplex stainfsel, toughness, heat
treatment.
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Introduction Générale.

Les aciers inoxydables austénoferritiques sontelaent utilisés dans l'industrie pétroliere,
chimique et nucléaire. En effet, leur structurehbigee a fractions équivalentes en austénite et
en ferrite leur confere des propriétés de résistaacla corrosion et une ténacité tres
intéressantes. Aussi, les aciers inoxydables duglssentent une bonne soudabilité.
Cependant, un phénomene de fragilisation aux haemegératures (700 — 900 °C) suite a la
précipitation de la phase sigma et des carburé&dhdeme, et aux basses températures (400 —
500 °C) suite a la précipitation de la phase alpirae provoque une chute dramatique de ces
propriétés.

Nous nous proposons donc d’étudier ce phénomemeust nous intéressons dans cette étude
a la précipitation de la phase sigma et des casbdee Chrome plus particulierement les
mécanismes et la cinétique de précipitation. Glesic une approche qualitative en utilisant la
microscopie optique et électronique a balayagédiffeaction des rayons X, la microanalyse
par EDX et quantitative en utilisant le traitemdiiinage.

L’acier utilisé dans cette étude est l'acier inoxlgk duplex 2205 préalablement soudé et
ayant subit un traitement d’hypertrempe a partitrdess températures 1050, 1150 et 1250 °C
puis vieilli a 850 °C pendant différents temps daintien. La précipitation de la phase sigma
a lieu par germination hétérogéne sur des sitdénerdiels (joints de grains et précipités de

carbures de Chrome). Elle est conditionnée paiiguus parametres parmi lesquels on peut
citer le taux de ferrite, la surface spécifique ga@sts de grains et le temps de maintien a 850
°C. Nous avons suivi I'évolution de la précipitatide la phase sigma en fonction de ces
parametres dans les trois zones de la soudure @&l nde base, la zone affectée

thermiquement et la zone fondue).

Pour réaliser ce travail nous avons adopté un glanconsiste a scinder I'étude en deux
parties, une recherche bibliographique elle-méivisék en trois chapitres :

»= Le premier chapitre constitue une breve présemates aciers inoxydables, on y aborde
entre autres les systemes Fe-Cr-Ni et Fe-Cr-(lugnce des €léments d'alliage sur leurs
propriétés ainsi qu’'une description générale di#érdntes familles d’aciers inoxydables.

» Dans le deuxieme chapitre nous nous intéressons pauticulierement aux aciers
inoxydables austénoferritiques : leur compositiominéque, leur structure, les
transformations structurales qui ont lieu suite &naements thermiques, les propriétés
meécaniques et physiques ainsi que la métallurgiesalelage des aciers inoxydables
duplex.

= Le troisieme chapitre est consacré a la germinaliétérogene et la croissance de
nouvelles phases a partir d’'une phase mere. Onappedans ce chapitre les équations
qui régissent la croissance des précipités en sanbaur la relation de Johnson-Mehl-
Avrami (JMA).
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La deuxieme partie concerne l'approche expérimendal notre étude, elle comporte deux
chapitres :

= Dans le chapitre techniques expérimentales noussexys les différentes techniques et
investigations expérimentales que nous avons égdispour la caractérisation des
différentes phases et précipités présents dans d&ricen trempée et aussi apres
vieillissement.

= Dans le chapitre résultats et discussions nousuegns les différents résultats obtenus
ainsi que nos interprétations.

Une conclusion générale ou nous reprendrons I'eblgede nos constatations terminera cette
étude.
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Chapitre I. Les aciers inoxydables

1.1 Définition

Un acier duplex est défini comme étant celui préssgrune structure biphasée et est le plus
souvent un descripteur d'un alliage ou les deuxsebasont présentes en quantités
significatives. Le terme acier inoxydable duplex uo@ les alliages Fe-Cr-Ni
austénoferritiques dont le taux de ferrite est agsrgntre 30 et 70% [1].

|.2 Historique

Il faut noter en premier lieu qu’il y a eu un écdet temps important entre la découverte de
certaines propriétés du Fer allié au Chrome etede étude scientifique. Les premieres
observations des propriétés chimiques conférédseayar l'introduction de Chrome furent
faites par Berthier en 1821. Des publications @it fetat d’'une découverte fortuite a Sheffield
en Angleterre en 1913 ou Harry Brealey remarquacguiains de ses échantillons en acier ne
se sont pas rouillés. Ces alliages contenaienuadi® 13% de Chrome. D’autres auteurs [3]
renvoient cette découverte aux travaux de Goldsithn@’est au métallurgiste allemand
Monnartz que revient le mérite d’avoir mis en éwicke les rbles de la passivité et de la teneur
en Carbone sur la résistance a la corrosion.

Quant aux aciers inoxydables duplex, La premiéci&reace apparait en 1927, quand Bain et
Griffith [3] ont publié des données sur des strretiausténoferritiques. Quelques années plus
tard, plusieurs fonderies en Allemagne, en SuédauetEtats-Unis ont exploré ces aciers.
Vers la fin des années 60 et le début des annéd'sitiation des aciers inoxydables duplex

a connu un développement remarquable di essemteziteaux améliorations apportées aux
procédés d’élaboration, avec [lintroduction deshtegues VOD (Vacuum Oxygen
Decarburization) et AOD (Argon Oxygen Decarburiaaji permettant, d’'une part, de
développer des nuances a bas Carbone avec desstéaibles en Soufre et en Oxygene, et
d’autre part, de mieux contréler la compositiomafioptimiser I'équilibre des phaseset y

[4]. Au début des années 70, I'acier inoxydablelelu@m 22% Cr a été développé. Cette
nouvelle nuance présente une bonne tenue a lasamrmtergranunlaire. Durant les années
80, des nuances austénoferritiques fortement allbée été développées pour résister a des
environnements plus agressifs. Ces aciers, appedé@perduplex » contiennent environ 25%
Cr,6 2 7% Ni, 3 a 4% Mo, 0.3% N, 0.2% Cu et 0.2%Wdnt unPREN (Pitting Resistance
Equivalent Number) supérieur a 40, la formuleRiRENétant [5] :

PREN =% Cr + 3.3% Mo + 16% N (1.1)

La différence entre les aciers inoxydables duptesuperduplex se situe au niveauRREN
puisque pour les premiers cités, il se situe e2firet 40 alors qu’il est supérieur a 40 pour les
derniers [6].




Chapitre I. Les aciers inoxydables

|.3 Etude des aciers inoxydables

La connaissance des diagrammes d’équilibre bin&ee€r, Fe-C et Fe-Ni, ainsi que les

diagrammes d’équilibre ternaires issues des diitége combinaisons entre les diagrammes
cités ci-dessus, plus particulierement les diagramrire-Cr-Ni et Fe-C-Ni permet de

comprendre et de justifier les différentes familld®ciers inoxydables ainsi que les

transformations structurales qu’ils subissent.

1.3.1 Alliage Fer-Carbone

Le Carbone favorise la formation de l'austénite.sSlubilité maximale dans l'austénite a la
température du palier eutectique (~ 1150 °C) ex.1%, elle est de 0.04% a la température
du palier eutectoide (727°C) et de 0.15% dans tdatdes a la température du palier
péritectique (Figure 1.1).

1.3.2 Alliage Fer-Chrome

Le Chrome ayant la méme structure que led~eu ¢ (cubique centrée) favorise le domaine
ferritique (Figure 1.2). Le domaine austénitiqué restreint a une boucle limitée a une teneur
en Chrome d’environ 13%, c’est ainsi qu'on distiegdeux types dalliages Fe-Cr (a

condition que % C=0).

» 0<Cr<13%

Cette classe d’alliages est susceptible de subitrdéements thermiques par chauffage dans
les domaines, y ouy + J, suivi d’'une trempe a 20 °C, donnant des strusth@s equilibre
de caractére martensitique du point de vue miarottral.

» 13<Cr<100%

Dans ce cas, la structure de l'alliage est entiergrferritique. Ces alliages sont sensibles au
grossissement de grain par chauffage prolongé lusd@autes températures. Dans l'intervalle
de composition 45 a 55% (pourcentage atomique)arajifpune phase appelée phase sigma
qui sera reprise avec plus d’'intérét dans un artdzoit de cette étude.

1.3.3 Alliage Fer-Nickel

Contrairement au Chrome, le Nickel étant de strecCubique a Faces Centrées favorise la
formation d’'une solution solide austénitique (FEyul). Pour les fortes teneurs en Nickel, la
structure est monophasé¢ & température ambiante, tandis que pour desrefables (< 5

a 6%) la structure peut étre ferritique. Entre desix teneurs, la structure est biphasée
austénoferritique suite a un refroidissement lgpaidir du domaine austénitique.
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Figure 1.3 : Diagramme d'équilibre binaire Fe-Ni [3].

1.3.4 Alliage ternaire Fer-Chrome-Carbone

La Figure l.4a représente schématiquement le daraisténitique des alliages Fe-Cr-C. Le
fait d’ajouter du Carbone a lalliage Fe-Cr élargih température et en concentration le
domaine d’existence de la phasdar projection du diagramme ternaire sur le plaPoCr)
(Figure 1.4b), on constate que plus la teneur ef@e est élevée, plus la bougle’élargit.
Ainsi, par exemple, pour un alliage Fe-Cr a 17%Cénome, entierement ferritique, on peut
avoir apparition de la phaseentre les deux températuresel T, par ajout d’une quantité
suffisante de Carbone.

1.3.5 Alliage ternaire Fer-Chrome-Nickel

Le Nickel (tout comme le Carbone) élargit en terapée et en concentration le domaine
austénitique des alliages Fe-Cr. Les coupes vkrtigaaralléles au plan (T-%Cr) montrent
que la boucle s’élargit pour des teneurs en Chrome croissames la Nickel (Figure 1.5a),
tandis que des coupes verticales paralléles au(pt6Ni) montrent qu’un accroissement en
%Cr élargit le domaine ferritique, comme illustté & Figure 1.5b.
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Figure 1.4: (a) Diagramme d'équilibre ternaire Fe-Qr-C a trois dimensions (schématique) ; (b) Projectin
sur le plan température/teneur en Chrome des coupedu diagramme Fe-Cr-C pour des teneurs
croissantes en Carbone [3].
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Figure 1.5: (a) Influence du Nickel sur l'extensionde la boucley des alliages ternaires Fe-Cr-Ni ; (b)
Coupes verticales du diagramme ternaire Fe-Cr-Ni par des teneurs croissantes en Chrome [3].

Une petite comparaison entre les deux figuresdtdiba démontre une nette difference entre
I'effet du Carbone et du Nickel sur l'alliage Fe-E&n effet, on constate que le Carbone
influe de maniere plus significative sur le domaing que le Nickel.

Ainsi, pour I'exemple, il faut ajouter au moins 8% Nickel a un alliage & 18% de Chrome
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pour obtenir une structure austénitique, alorsl guffit d’ajouter 0.1 a 0.2% de Carbone pour
obtenir une structurgdans un alliage a 17% Chrome.

1.4 Influence des éléments d’addition
a) Carbone (C)

Le Carbone est ajouté au Fer pour former I'aciettecaddition permet d’augmenter sa dureté
et sa ténacité. La teneur en Carbone recommandég [®s aciers inoxydables
austénoferritiques est limitée a 0.02 ou 0.03%useau risque de précipitation des carbures
riches en Chrome qui peuvent servir comme sitesrédotes pour la corrosion intergranulaire
et par pigdres.

b) Manganése (Mn)

Pour les nuances austénitiques, le Manganeseasséatomme élémenpgene, mais pour les
aciers duplex, des résultats mixtes ont été obtgju®n peut expliquer cela par le fait que le
Manganése a un effet moindre sur I'équilibre dessph dans les aciers inoxydables duplex,
particulierement a des teneurs que I'on renconbrevent, il est aussi exclu des formules
donnant leCreq €t le Nigg [9]. Néanmoins, il s’avere que le Manganese peardétre
I'intervalle de température et la vitesse de fororatle la phase sigma.

c) Chrome (Cr)

L’avantage principal de I'ajout du Chrome aux axiest I'amélioration de la résistance a la
corrosion. La résistance est d’autant plus grande lg teneur en Chrome est élevée. Les
aciers inoxydables contiennent au minimum 10.5%CHeome. La résistance a la corrosion
est due a la formation d’un film passif riche err@he a la surface de I'acier. D’un point de
vue électrochimique ceci se traduit par I'extensthn domaine passif (Figure 1.6a) et la
réduction de la vitesse de corrosion. Cependajaut du Chrome aux aciers inoxydables est
limité a cause du risque de précipitation des aadude Chrome et des phases
intermétalliques (Figure 1.6b). Ces phases provogjgeuvent la réduction de la ductilité, la
ténacité et la résistance a la corrosion. AusstHeome est un élémeatgene qui stabilise la
ferrite.

d) Nickel (Ni)

Le Nickel est un élémentgene, il stabilise donc l'austénite et ce, afialdénir un équilibre
d’environ 40 a 60% de ferrite. C’est pour cettsoaigue les additions aux aciers inoxydables
duplex dépendent principalement de la teneur enr@éar Si le taux du Nickel est excessif, la
fraction volumique de l'austénite peut atteindres dealeurs parfois supérieures a 0.5,
provoquant I'enrichissement de la ferrite en Chroebheen Molybdene, favorisant ainsi la
transformation de la ferrite en phases interméiadis dans l'intervalle de température de 650
a 950°C de maniéere importante. De plus, les ter@davges en Nickel accéléerent la formation

10



Chapitre I. Les aciers inoxydables

de la ferritea’ [1]. Enfin, le Nickel influe sur la résistancdaacorrosion comme illustré sur la
Figure |.6a.

e) Molybdéne (Mo)

Le Molybdene améliore la résistance a la corrogan piglres et par crevasse dans les
solutions chlorurées et sulfurées. Comme le ChrdenBlolybdéne élargit le domaine passif

et réduit la densité de courant de corrosigy)(dans la zone active. Cependant, une limite
supérieure de 4% Mo a été citée [1], cette limiavignt du grand risque de formation de la

phase sigma aux hautes températures.
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Figure 1.6 : (a) Effet des éléments d'alliage sural courbe de polarisation anodique ; (b) Effet desl&éments
d'alliage sur la formation des différents précipité [10,1].

f) Azote (N)

Les effets d’'un ajout d’azote aux aciers inoxydabkont multiples : stabilisation de
I'austénite et amélioration de la résistance aol@osion par piqires en déplacditdans la
direction des éléments nobles (Figure I.6a) etlargiésant la zone passive. Les additions
d’Azote aux nuances austénoferritiques retardenssiada précipitation des phases
intermétalliques en réduisant le partage du Chreniee les différentes phases. Cet effet de
I’Azote sur la formation des carbures et des compadatermétalliques retarde la perte de
résilience au cours d’un recuit isotherme, en paligr dans le domaine des températures
critiques. Aussi, de part son effegene important, I'Azote permet d’éviter la diss@o de
l'austénite et encourage sa reformation dans la.ZAT
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g) Cuivre (Cu)

Le Cuivre est ajouté aux aciers inoxydables duptexir augmenter la résistance a la
corrosion dans les environnements non oxydantsqiuedsl’acide sulfurique. Généralement,
I'ajout du Cuivre aux aciers inoxydables duplex Esité & environ 2%, car des teneurs
élevées engendrent la réduction de la ductilité bautes températures et provoquent le
durcissement structural.

h) Tungstene (W)

Le Tungstene est ajouté aux aciers inoxydablesedupbur améliorer la résistance a la
corrosion par piqares (Figure |.6a). Le Tungstemeofise la formation des phases
intermétalliques dans lintervalle de températurdree 700 et 1000 °C (Figure 1.6b), et
encourage la formation de l'austénite secondaires des structures soudées. Concernant la
formation de la phase sigma, le Tungsténe est thymamiquement équivalent mais
cinétiquement non équivalent au Molybdene [1]. Beditions en Tungsténe entre 1% et 3%
permettent de limiter la formation de la phase sigm

i) Phosphore (P), Soufre(S) et Silicium (Si)

Le Phosphore et le Soufre sont ajoutés pour aneélicusinabilité. Mais ils réduisent la
résistance a la corrosion et augmentent le risguessduration durant le soudage. Le Silicium
quant a lui est employé comme agent désoxydanintligdaboration de I'acier. Dans les
aciers inoxydables duplex, le Silicium est ajoutérpaméliorer davantage la résistance a la
corrosion par piqares et la corrosion sous tensigependant, du fait qu’il encourage la
formation de la phase sigma (Figure 1.6b), on knsibn taux a 1%.

1.5 Principaux constituants des aciers inoxydables

On peut diviser les constituants des aciers indxggaen deux : la matrice et les constituants
mineurs eux méme partagés en phases interstitetlpbases intermétalliques. En plus des
éléments principaux constituant les aciers inoxiegla savoir le Fer, le Chrome et le Nickel,
d’autres éléments y sont ajoutés comme élémentididian soit en insertion tels que le
Carbone ou I'Azote, soit en substitution tel queMelybdéne et la structure des aciers
inoxydables en dépend énormément. Ces élémentemieive divisés en :

= Elémentsa-genes. ce sont des éléments qui favorise la formatetadohase:, c'est
le cas du Mo, Nb, V, Ta, Si et Al.

= Eléments y-génes. I'ajout de ces éléments conduit a I'élargisseimém domaine
austénitique, on peut citer C, N et Co.
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[.5.1 Matrice

La structure des aciers inoxydables dépend exdoswt des transformations allotropiques
du Fer. Ajoutons a cela I'effet stabilisateur dEsreents d’additions des phasesuy. C'est
ainsi que la matrice peut étre ferritique ou autitgre tenant compte de ces parametres.

|.5.2 Phases interstitielles

La grande affinité du Carbone au Chrome fait quie &ément interstitiel forme avec le
Chrome des carbures, le type de carbure le plusbest 1eCr,3Cs qui précipite au niveau
des joints de grains et des dislocations. D’awdtésents interstitiels peuvent se substituer au
Carbone comme le Bore qui peut former avec le Ceramcarbo-borure du tyfgr,3(B, Ck.
D’autres carbures de Chrome du tyeCs (Hexagonal ou Orthorhombique) &sC (CFC)
peuvent exister ainsi que des nitrures du e et Cr,N.

1.5.3 Phases intermétalliques

On assiste aussi dans les aciers inoxydables @&dgpjpation de phases intermétalliques. On
distingue notamment les composeés suivants :

» La phase sigmas}
= La phase de Lavef)

» Les phases intermétalligues a caractére électrendju type Hume-Rothemy [11]
telles que la phase chi)(

1.6 Les familles d’aciers inoxydables

Les aciers inoxydables peuvent étre classés desdwemaniéres selon les criteres de
classification que I'on considére (la compositidnintique, les méthodes d’élaboration, la
structure du demi-produit final avant utilisatiomais la classification qui de loin est la plus
utilisée est celle tenant compte de la structureapsociée a la composition chimique, permet
de définir le plus complétement les grandes familiéaciers inoxydables. Ces familles
apparaissent dans le diagramme de Schaeffler gbase sur le calcul de I'équivalent en
Nickel (respectivement en Chrome) qui est la sonues teneurs pondéralesgenes
(respectivemeni-genes) affectées de coefficients correcteurs comegpiu du pouvoiy-gene
(respectivement-géne) qui differe d’'un élément a un autre. Nousnawdonc [3]:

Creq= %Cr + 2%Mo + 1.5%Si + 0.5%Nb (1.2)

Nieg= 30%C + 0.5%Mn + 30%N (1.3)
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1.6.1 Les aciers inoxydables ferritiques

Ce sont des alliages Fer-Chrome ou Fer-Chrome-Nelyb dont la teneur en Chrome varie
de 11 a 30% [12]. Ces aciers ne contiennent en rgémas de Nickel. lls sont
ferromagnétiques et sont caractérisés par le tetlgur structure reste entierement ferritique
dans tout l'intervalle de température. Avec ceemciplus la teneur en Chrome est élevée,
plus le risque de fragilisation a 475 °C sera grabd phénomene se caractérise par une
augmentation de la dureté par suite d’'un maintieramt plusieurs centaines d’heures a des

températures comprises entre 400 et 500 °C.

1.6.2 Les aciers inoxydables martensitiques

Pour obtenir un acier inoxydable martensitique xdmnditions doivent étre satisfaites :
» Présence d’'une teneur en Chrome supérieure a 1pd#oassurer I'inoxydabilité.
= Existence d’'un domaine de température ou I'aciengia structure austénitique.

L’obtention d’'une structure entierement martensitigapres trempe, confere a ces aciers
inoxydables une limite d’élasticité, une résistaada rupture et une dureté éleveées.

1.6.3 Les aciers inoxydables austénitiques

Ce sont, de loin, les plus connus et les plus eyéglgarmi les aciers inoxydables : ils
contiennent, outre une teneur en Chrome minimale 'delre de 17%, du Nickel
(généralement 7% et plus) et des additions évdatude Molybdéne, Titane, Niobium, ...
etc. Leurs caractéristiques mécaniques en trastoh généralement moyennes mais peuvent
étre, pour certaines nuances, considérablemeniexpar écrouissage. lls sont par contre tres
indiqués, de par leur absence de fragilité a bi@sspérature, pour les emplois cryogéniques.

1.6.4 Les aciers inoxydables austénoferritiques

Ces aciers sont caractérisés par de hautes teeeuthrome (22% et plus) et des teneurs
relativement basses en Nickel (3,5 a 8%). lls prtese la particularité de posséder une

structure biphasée (austénite + ferrite) a tempggaambiante, leur teneur en austénite étant
comprise entre 40 et 60% en fonction desnoes. On les nomme également aciers
« duplex ». Leurs caractéristiques mécaniques aatidn sont plus élevées que celles des
aciers austénitiques (environ 1,2 fois pour lastésice et 2 fois pour la limite élastique). lls

peuvent également étre durcis par écrouissagei@ freur résistance a la corrosion est

globalement supérieure a celle des aciers ausfgegj en particulier vis a vis de la corrosion

généralisée et de la corrosion sous contrainte.
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1.1 Etat structural

Les aciers inoxydables austénoferritiques sonttitags d’agrégats de grains austénitiques et
de grains ferritiques [13]. La Figure Il.1a monkaestructure d’'un acier inoxydable duplex.
Dans le cas de l'acier laminé on voit bien quedesins sont orientés dans la direction du
laminage. L’influence de I’Azote sur le taux derfier de plusieurs aciers inoxydables duplex
est illustrée dans la Figure 1l.1b. Il est toutsfdifficile de prédire la microstructure des aciers
duplex a partir de simples diagrammes a causeffigs des autres éléments d’alliages.

sooum | @ < (b)

Figure 1.1 : (a) Microstructures typiques des acies inoxydables duplex ; (b) Variation du taux de ferite
avec la température pour différentes nuances d'adis inoxydables duplex [1].
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Figure 11.2 : Diagrammes pseudo-binaires Fe-Cr-Ni &0% Fe [8].
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Le diagramme pseudo-binaire a 70% Fe de I'alliagedaire Fe-Cr-Ni présenté dans la Figure
[I.2 montre les proportions respectives des phasissantes et leur évolution avec les taux de
Chrome et de Nickel et avec la température.

II.2 Transformations consécutives a un traitementhermique

Divers changements structuraux peuvent se prodiares les aciers inoxydables duplex

durant les traitements thermiques isothermes owsoHmermes. La plupart de ces

transformations concernent la ferrite, et ce poewxdraisons principales, d’'une part, les

vitesses de diffusion élevées qui sont approxireatent 100 fois les vitesses de diffusion

dans les nuances austénitiques. Ceci est en faitnséquence directe de la faible compacité
de la ferrite (réseau cristallin cubique centré} pmpport a l'austénite (réseau cristallin

cubique a faces centrées). D'autres part, la éegfit riche en Chrome et en Molybdene,
principaux constituants des phases secondaires.

Pour mieux comprendre l'effet d’'un traitement thiEype sur la microstructure, et en
particulier la formation des phases secondairestiaussi impératif de souligner I'importance
de la répartition ou du partage des éléments qustitaent I'acier inoxydable duplex entre
I'austénite et la ferrite.

11.2.1 Partage des éléments
[1.2.1.1 Eléments de substitution

Le diagramme d’équilibre dans la Figure 1.2 morgtee les compositions de la ferrite et de
l'austénite évoluent avec la température. Plusiezagkerches ont été réalisées [1] pour étudier
la composition des phases et les coefficients dagades éléments constituant I'acier apres
mise en solution. Elles ont démontré que, a I'ekoapde I'Azote, le coefficient de partage
d’'un élément donné ne varie pas de maniere sigtifie avec la composition des alliages.
Ceci est dU au fait que les teneurs de ces élémé&xseédent pas leurs limites de solubilité
prévues par les diagrammes d’équilibre aux tempegatet concentrations utilisées dans les
études.

Il est ainsi admis que la ferrite est riche en P, Si et Cr et I'austénite est riche en N, Ni,

Cu et Mn (Figure 11.3a). La Figure 11.3b montreM@ution des coefficients de partage de

différents éléments d’addition avec la températ@ne.remarque qu’aux hautes températures,
les coefficients de partage tendent vers I'unigégai signifie une répartition équivalente de la
teneur de chaque élément entre l'austénite etiief@ ces températures.

11.2.1.2 L’Azote

Le coefficient de partage de I'Azote varie consatdement avec la composition des aciers.
Dans la Figure Il.4a on remarque que la solubi#d’Azote augmente avec les teneurs de la
plupart des éléments d'alliage, en particulielClgome et le Manganése. Il faut noter que le
coefficient de partage de I'Azote est aussi dépehda la température (voir Figure 11.4.b).
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Figure 11.3 : (a) Coefficients de partage K = ferrite/austénite) typiques de produits hypertrenpés a l'eau ;
(b) Evolution du coefficient de partageK en fonction de la température [1].
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Figure 1.4 : (a) Effet des éléments d'alliage suta solubilité de I'Azote dans un alliage Fe-18% CB% Ni
liquide & 1600 °C sous une pression de 1 atrilN(b) Teneur en Azote de la ferrite et de l'austéite pour
différentes nuances d'aciers inoxydables duplex [1]

On peut subdiviser les évolutions structurales aubissent les aciers inoxydables
austénoferritiques en trois catégories :

= Celles se produisant au dessus de 1050 °C.

= Celles se produisant dans l'intervalle 600 a 1050 °

= Celles se produisant au dessous de 600 °C.
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11.2.2 Transformations a température supérieure a 050 °C

Les aciers inoxydables duplex se solidifient ertident en modé («). Ce n’est qu’au cours
du refroidissement que la transformation a I'étdide o («) —>v prend place (Figure 11.2). Si
les vitesses de transformations sont trop élevéste transformation eutectoide n’est pas
compléte. Aussi, faut-il souligner une nouvellesféieffet de I'Azote sur la stabilité de la
structure biphasée, et ce en reportant a plus lawomeérature la transformatign=oJ («). La
Figure Il.1b montre qu'a 1250 °C, une teneur entdzmmprise entre 0.25 et 0.4% augmente
la stabilité des deux phaseset«). Tandis que des additions inférieures a 0.2% cizedt a

un taux de ferrite de I'ordre de 80 a 85%. Les rications des fractions volumiques des
deux phaseg eta suite a un traitement thermique s’accompagne aissichangement dans
les compositions chimiques de ces phases (Figiti@)/lOn constate [3], qu’'une hypertrempe
a partir d’'une température trés élevée provogqueauwnggnentation du taux de ferrite et une
réduction des coefficients de partage entre phasBans la Figure I1.5.a,

g = & +2Mo +1.5Si + 3Al -5 gyec X =(100 N + 8)(N- 0.3V -0.3Ti-0.04)Nb
Ni + 0.5Cu +1EC + 2+ X

11.2.3 Transformations a température comprise entre600 et 1050 °C

En regardant les diagrammes TTT des aciers inoxgdatuplex (Figure 11.5b), on constate
que la plupart des phases secondaires, des carburdes nitrures précipitent dans cet
intervalle de température.

11.2.3.1 L’austénite secondaire %)

La formation dey, est fonction de la température, elle est relateannapide et se produit par
différents mécanismes décrits par Josefsson [14] :

= Au dessous de 650 °C, la compositionydest semblable a celle de la ferrite qui
I'entoure, ce qui implique une transformation sdifision dont les caractéristiques
sont similaires a celles de la transformation nmesitegue [14].

= Dans l'intervalle de température entre 650 et 800Ia vitesse de diffusion est plus
importante, de I'austénite type Widmanstatten jmiéei[15]. Notons toutefois, que les
teneurs en Chrome et en Azote dagnsont inférieures a celles de I'austénite primaire
(voir annexe).

= Entre 700 et 900 °C, une transformation semblabla transformation eutectoide
donne naissance a un mélapge o [16], y» absorbe le Nickel et rejette le Chrome
et le Molybdéne favorisant ainsi la formation dégypités qui en sont riches, tels que
la phase sigma.
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Figure 11.5: (a) Evolution de la teneur en ferrite en fonction de la composition de l'alliage pour &
températures d'hypertrempe de 1050 °C et 1150 °C (b) Cinétiques de précipitation des phases
secondaires dans les aciers inoxydables duplex 2285507 [3,14].

11.2.3.2 La phase sigmad)

La phase sigma a une structure tétragonale [174 &8@eatomes par maille (Figure 11.6a).
Outre le Fer, la phase sigma contient du ChromdueMolybdéne qu’elle puise dans la
matrice, provoquant ainsi une baisse de la résistara corrosion des systemes Fe-Cr-Ni. De
plus, cette phase qui se forme dans l'intervalldetepérature entre 600 et 1000 °C (Figure
[1.5b) engendre une perte dramatique de la téndegéciers inoxydables [18].

La précipitation de la phase sigma ne dépend pasrsent de la composition chimique de

I'acier [17]. En effet, d’autres facteurs influemtesa formation tels que la taille des grains
(plus petite est la taille des grains, plus grasel@a la probabilité de la formation de la phase
sigma). Aussi, la phase sigma se forme plus faeitgndans les régions de grande énergie
telles que les joints de grains et les interfabagempérature de mise en solution influe aussi
sur la précipitation de deux manieres :

1. Des températures de mise en solution élevées emtuis grossissement des grains, ce qui
réduit le taux de la phase sigma formée.

2. De l'autre coté, aux hautes températures, on asaigine croissance de la teneur en
ferrite, ce qui encourage, a premiére vue, la pigtion de la phase sigma durant les
traitements de vieillissement.

A 850 °C, la formation de la phase sigma début@ésageulement deux minutes, mais est
toutefois relativement lente comparée a celle @ebures et des nitrures qui eux précipitent
aprés quelques secondes (Figure 11.5b). La phgseasprécipite préférentiellement dans les
joints de phase@d, mais elle peut aussi apparaitre dans les jomtgrdinso/o et y/y. Apres

20



Chapitre Il. Les aciers inoxydables duplex

germination, la phase sigma croit sous différefbesies : plaquettes, forme eutectoidale
lamellaires + y, ou agrégat lamellaire + 6.

La formation de la phase sigma dans les aciers/dailes austénoferritiques peut étre décrite
par la transformation eutectoide de la ferritereny,. Elle germe dans les interfac#g, puis
croit & I'intérieur des grains ferritiques. Un safgillustratif de la précipitation deest donné
dans la Figure Il.6b. La formation de qui est riche en élémentsgenes cause un
appauvrissement des régions ferritiques adjacestesces e€éléments conduisant a la
transformation de cette ferrite en austénite semiomdLa précipitation de la phase sigma dans
l'austénite a été rapportée par I. F MACHADO etFAPADILHA [19]. Dans ce cas, la
formation de la phase sigma a lieu au voisinagepdescules de nitrures de Chrome dans les
aciers inoxydables austénoferritiques ayant uneuteimportante en Azote (environ 1% en
poids). Ainsi, la précipitation des nitrures de @he conduit a I'appauvrissement des régions
voisines en Azote, par la suite, il y a apparitienla phase sigma dans ces zones.

(b)

Figure 11.6 : (a) Structure de la phase sigma quaditique de paramétres a = 8.970 A et ¢ = 4.558 Ahj)(
Schéma illustratif de la germination de la phase gima au niveau de l'interfacey/a et sa croissance a
I'intérieur de la ferrite [3].

La précipitation de la phase sigma dans l'austé@steune conséquence de I'existence d’un
gradient de concentration en Azote durant la prtipn discontinue des nitrures.
L’existence de ce gradient de concentration en &est due a la grande difféerence entre le
coefficient de diffusion de I'’Azote et celui du @hne dans l'austénite. La réaction qui décrit
la formation de la phase sigma dans l'austénitgoesiablement 'une des deux possibilités
suivantes [19] :

1. austénite pauvre en Azote => ferrijgy => o) et par la suite : la ferrite => phase sigma
(a=>0+ )

2. austénite pauvre en Azote => phase sigma=<> o).

11.2.3.3 La phase chi g)

Comme la phase sigma, la phase chi précipite demerValle de température entre 700 et
900 °C, mais a des taux plus faibles [14]. La plwsg@récipite souvent dans l'interfadl et
croit a I'intérieur du grain ferritique. La phasei influe sur la résistance a la corrosion par
pigdres et la ténacité des aciers inoxydables dupdemaniere semblable a celle de la phase
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sigma, et comme ces deux phases précipitent sosuwanitanément (en fait, la phase chi
précipite relativement en retard par rapport aHase sigma et est plus stable aux basses
températures) [14], il est difficile d’étudier lsueffets séparément.

[1.2.3.4 Les carbures et les nitrures de Chromes

Les carbures de Chrome précipitent entre 950 ed 205principalement dans les joints de
grainsy/a ou la ferrite (phase trés riche en Chrome) estartact direct avec l'austénite
(phase tres riche en Carbone). lls peuvent aussigter dans les joints de graips, J/6 et
avec un degré moindre a l'intérieur des grainséutstjues et ferritiques. Leur formation peut
étre évitée par une simple trempe. De plus, dassndrivelles nuances austénoferritiques
contenant moins de 0.02% de Carbone, la formatscdrbures est devenue rare.

L’'une des caractéristiques des aciers inoxydahlsternoferritiques est que la précipitation
des carbures de Chrome observée dans les joimpsates est discontinue et est accompagnée
de la formation de la phasedans les zones déchromées, ce qui génere le démat des
joints de grains [3]. La précipitation des carbuedsdes nitrures est favorisée par la
diminution de la solubilité des éléments C et Ndkawsténite a des températures inférieures
a celles de mise en solution. Il a été rapportés danittérature [17] que les carbures qui
précipitent fréquemment dans I'acier inoxydable ldu®205 sont de typM,3Cs. Pour les
nuances austénoferritiques contenant des addinn&zote maitrisées, la précipitation des
nitrures de Chrome typ€r,N peut avoir lieu. Ces précipités ont une strucheragonale et
une enthalpie de formation vers 900°C voisine die ckes carbure€r,3Cs [3], ce qui rend
possible la simultanéité de leur formation. LesunésCr,N apparaissent sur les joinis et

olo. Des précipitations intragranulaires, principalemen ZAT fortement ferritique, ont
également été observées, ainsi que les nitCimss

[1.2.4 Transformations a température inférieure a @0 °C

Dans cet intervalle de température on assistd@na@ation d’autres phases secondaires, entre
autres, la phase alpha prim€)( la phasés et la phase.

Soulignons enfin que I'expérience a montré que sauraitement d’hypertrempe a partir de
1050 ou 1150 °C permet de s’affranchir de toutecipi&@tion dans les aciers inoxydables
austénoferritiques [3].

11.3 Propriétés physiques et mécaniques

[1.3.1 Propriétés physiques

Les aciers inoxydables duplex ont des coefficielatglilatation thermique faibles, voisins de
ceux des aciers au Carbone [1], ce qui les rendet@bles aux conditions de cyclages

thermiques. De plus, la conductivité thermique @ss importante que celles des aciers
austénitiques. Aussi, comme les aciers inoxydablesgénoferritiques contiennent environ
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50% de ferrite, ils présentent un certain degréndgnétisme. Quelques propriétés physiques
des aciers inoxydables duplex sont données dafialdsaux II.1 et 11.3.

11.3.2 Propriétés mécaniques

Les aciers austénoferritique présentent des ptéprinécaniques tres intéressantes. Les
limites d’élasticité, en particulier, sont élevéandis que la ductilité reste satisfaisante. Cet
excellent compromis est expliqué par la structuiphdsée de lalliage. En effet, le
durcissement est conféré par la phase ferritiqoes ajue l'austénite permet de conserver
ductilité et ténacité. Le Tableau I1.2 illustredé@pendance des propriétés mécaniques avec la
teneur en ferrite. L’action durcissante et fragitige de la ferrite est mise en évidence.

Tableau I.1: Quelques propriétés physiques a la tapérature ambiante de quelques nuances
austenoferritiques [14].

Densité Chaleur Résistivité Module
Désignation | UNS number (g/cn) spécifique électrique d'Young
9 (J/kg°K) (u€/m) (GPa)
2304 S32304 7.75 482 — 200
2205 S31803 7.85 482 0.80 200
255 S32550 7.81 488 0.84 210
2507 S32550 7.79 485 — 200
Tableau 11.2 : Propriétés mécaniques et teneur erefrite [3].
Acier [a] % Rooz2(MPa) | Ry (MPa) A % KCU J/crh
Z6 CN 18-10
0 220 590 50 2200
(AIS1304 L)
Z3 CNDU 21-8 65 350 670 35 180
Z5 CNUD 26-6 80 800 850 20 100
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Tableau 11.3 : Quelques propriétés physiques de qlgues nuances duplex aux hautes températures [14].

Désignation] UNS number 20°C 100°C | 200°C| 300°C 400°C  500°C
Module Elastique en tension (GPa)
2304 S32304 200 190 180 170 160 150
2205 S31803 200 190 180 170 160 150
255 S32550 210 200 198 192 182 170
2507 S32750 200 190 180 170Q 160 150
Coefficient moyen de dilatation thermique tempé@0°C & T (cm/cm/°Cx19
2304 S32304 12.6 13.0 13.5 14.( 146 15/0
2205 S31803 12.6 13.0 13.5 14.( 14.6 15/0
255 S32550 11.7 12.1 12.6 13.Q 13.8 136
2507 S32750 12.6 13.0 13.5 14.( 14.5 15(0
Conductivité thermique (W/m°C)
2304 S32304 16.0 17.0 19.0 20.0 21.0 2210
2205 S31803 16.0 17.0 19.0 20.0 21.0 220
255 S32550 13.5 151 17.2 19.1 20.9 22|15
2507 S32750 16.0 17.0 19.0 20.0 21.0 220

Le Tableau 1.4 donne quelques propriétés mécanigeddles en aciers inoxydables duplex.
L’évolution de quelques propriétés mécaniques deoges nuances austénoferritiques est
illustrée dans la Figure 1l.7a. Il faut aussi sgné que les propriétés mécaniques dépendent
de la composition chimique de l'acier et des tragats thermiques. Une augmentation des
teneurs en Chrome, en Molybdéne et en Cuivre prusoa durcissement par solution solide.
Notons enfin que les aciers inoxydables duplex et une ténacité appréciable méme a
des températures assez basses, mais n'atteigreefdspgempératures pour I'emploi dans les
conditions cryogéniques.
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Figure 1.7 : (a) Evolution de la limite élastique proportionnelle et de la résistance a la traction d
guelques aciers inoxydables duplex en fonction da température ; (b) Relation entre |a taille des gains et
la température de transition pour l'acier inoxydable duplex 2205 [14,1].

Tableau 1.4 : Quelques propriétés mécaniques seldas spécifications ASTM pour toles en aciers
inoxydables austénoferritique [14].

) .. | Résistance  |imite _ Dureté (maximum)

- .| Denomination ala e Elongation

Désignation UNS ; élastique (minimum)

raction |- (minimum) Brinell | HRB
(minimum)

2304 S32304 600 400 25.0 290 32
2205 S31803 620 450 25.0 293 31
255 S32550 760 550 15.0 302 32
2507 S32750 795 550 15.0 310 32

11.3.2.1 Dureté

Les duretés Brinell et Rockwell (HRB) de quelquesntes austénoferritiques sont données
dans le Tableau Il.4. La dureté est fonction desiplus paramétres parmi lesquels on peut
citer : la taille des grains, la précipitation depes durcissantes ainsi que le soudage.

11.3.2.2 Résistance au choc (résilience)

La ténacité dépend de la composition chimique, gms de 'historique thermomeécanique de
I'acier qui influe sur sa microstructure et sa tegt[1] (Figure II.7b). Aussi, les éléments
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résiduels jouent un réle important. En effet, Isiliénce est améliorée par la réduction de la
teneur en Oxygeéne. Il existe d’autres facteursaffigictent la ténacité, toute précipitation de
phases intermétalliques, telle que la phase sigorauit & une diminution tres importante de
la ténacité (Figure 11.8). Les résultats de I'esdai résilience a basse température pour
qguelques aciers inoxydables duplex dont le platiet¢aille est transversal a la direction du
laminage sont illustrés sur la Figure I1.9a. Cdsragprésentent une température de transition
ductile-fragile bien définie et une bonne ténacitdempérature inférieure a -100°C. La
ténacité est inversement proportionnelle au taufedée ; une teneur en ferrite élevée réduit
la ténacité et la température de transition dubtilgile, en particulier quand le taux deest
d’environ 80% (Figure 11.9b).

-

38888

Figure 11.8 : Quelques propriétés mécaniques de l@er inoxydable austénoferritique S32550 en fonctio
du taux de la phase sigma [1].
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Figure 1.9 : (a) Résultat de l'essai de résilienc&Charpy pour quelques nuances d'aciers inoxydables
duplex ; (b) Effet du taux de ferrite sur les propiiétés de résilience des aciers inoxydables duplebd].
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I1.4 Métallurgie de soudage des aciers inoxydablatuplex
11.4.1 Soudabilité des aciers inoxydables duplex

Les aciers inoxydables duplex ont une bonne soligabious les procédés de soudage
peuvent étre utilisés. Toutefois, leur bonne sollitikest conditionnée par le respect de
certaines régles métallurgiques [6]. En effet, téwition d’'un métal déposé duplex est due a
I'association d’'un cycle thermique de soudage enhé’analyse chimique du métal déposé
spécifiques.

Les aciers inoxydables duplex ne sont pas aussierfant soudés que les nuances
austénitiques mais la faible dilatation thermique lgs caractérise réduit la distorsion et les
contraintes résiduelles qui apparaissent apresageud

[1.4.2 Evolution de structure dans la ZAT

La ZAT surchauffée est définie comme étant la zadgacente a la zone fondue, sa
température est voisine du point de fusion de dlasioudé et sa structure est entierement
ferritique au chauffage, alors que la ZAT recuist la zone ou les fractions volumiques de
l'austénite et de la ferrite demeurent inchang®agerses transformations ont lieu entre ces
deux zones et la complexité de ces transformatehd’autant plus importante que le nombre
de passes est élevé.

11.4.2.1 La ZAT surchauffée

Les transformations microstructurales qui ont ligans la ZAT surchauffée sont
essentiellement contrblées par le procédé de seuefagar la composition chimique. Pour
une composition chimique donnée, la microstrucames la ZAT surchauffée dépend de
I'historique thermique imposé. Ainsi, I'énergie sleudage, I'épaisseur de la piéce a souder, le
préchauffage et la température d’interpasse somntude parameétres qui affectent la
microstructure de la ZAT surchauffée.

Plus particulierement, c’est la température maxénokl cycle thermique et la durée de séjour
dans le domaine ferritique qui contrdlent la digoh de l'austénite et la taille du grain
ferritique. La reformation de l'austénite — qui iigpie la redistribution de I'Azote — a lieu
dans les joints de grains ferritiques, elle pewsaapparaitre dans les sites intragranulaires.
Une taille de grain de ferrite élevée retarde tanfition de I'austénite.

[1.4.2.2 La ZAT recuite

Cette zone se situe loin de la zone fondue et présen historique thermique qui peut
provoquer la formation de phases intermétalliquess en fait, dépend de la composition
chimique, des traitements thermiques ultérieursleefa durée totale de séjour aux hautes
températures (cycle thermique total). Ainsi, lesTZées soudures austénoferritiques peuvent
subir deux types de modifications structurales :
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1. Un accroissement de la teneur en ferrite conséewivcycle thermique de soudage
dont la vitesse de refroidissement est trop rapmlé une retransformation complete
en austénite de la ferrite formée au chauffage’dst pour cette raison qu’il faut que
I'énergie de soudage soit assez élevée.

2. Une transformation partielle de la ferrite en plsasdgermétalliques éventuellement
accompagnée de la précipitation de carbures eftowres, en particulier en présence
de réaffectations thermiques. Pour éviter ces pitétions, il est donc recommandé de
ne pas utiliser des énergies de soudage trop &levee

Ceci dit, un contrbéle des transformations dans A &'impose, et ce en controlant les
paramétres de soudage pour assurer des conditmnefebidissement assez lentes pour
permettre la reformation de I'austénite, et assaés pour éviter la précipitation des phases
intermétalliques. Pour cela, il faut prendre ensidération I'énergie de soudage et les
températures d’interpasses, on maintiendra I'éeedg soudage dans l'intervalle 10 a 20
kJ/cm tout en garantissant une température d’iatsgs inférieure a 150 °C [1]. Cependant,
cette approche ne définit pas completement le cywemique approprié pour obtenir des
propriétés optimales. On a donc recours au tempefdaidissement entre 1200 et 800 °C
Atis qQui est recommandé pour les aciers inoxydablesedupar il couvre lintervalle de
températures dans lequel la formation de l'austémilieu. Le temps de refroidissemati/s

se situe entre 4 et 15 s [1].

[1.4.3 Solidification de la zone fondue et formatia de 'austénite

Dans le métal fondu, la Bdification et la croissance de la ferrite se fait
suivant le mode épitaxique selon lequel les cristdu solide en formation adoptent
I'orientation des cristaux du métal de base sundéds reposent, la croissance des premieres
dendrites est orientée selon le gradient thermiff@j. La taille du grain ferritique,
I'orientation des grains, le taux de ferrite etrlarphologie influencent les propriétés du métal
fondu. Aussi, le partage des éléments a I'étatdsokntre l'austénite et la ferrite peut
sérieusement affecter les propriétés de la zondutn

La formation de l'austénite débute initialement das sites intergranulaires, s’ensuit alors la
formation de l'austénite type Widmanstéatten oudrs sites intragranulaires. Etant donné que
la germination de l'austénite a lieu dans les it grains, une petite taille des grains de
ferrite favorise des taux d’austénite élevés. BEmégd, le taux de ferrite dans le métal fondu
est compris entre 30 et 70% selon la compositiomicjuie et les vitesses de refroidissement.

La Figure 11.10 récapitule les difféerentes zonesisdain joint soudé austénoferritique.
L’étendue des différentes zones représentées suirigiare 11.10 dépend fortement des
parameétres de soudage et du procédé utilisé.
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= Z.F.: zone fondue
« Zone A: zone recristallisée exposée au
+ Température (°C) grossissement des grain; remise en solution
' des précipités (carbures ou autres) et des
composés intermétalliques
« Zone B: recnstalisation partielle, sans
remise en  solution des  composés
intermeétalliques
e« Fone C: zone non  recristalisée ;
précipitation possible (carbures ou autres)
Zone D : métal de base

Figure 11.10 : Différentes zones d'un joint soudé asténoferritique [21].

11.4.4 Contrdle de la ferrite dans les joints souds

Le probleme essentiel est le contrdle de la teeauferrite du joint soudé (ZF et ZAT) qui
revét une importance particuliére. La prédéternonadle la teneur en ferrite dans la ZF n’est
plus possible a partir du diagramme de Schaefiiuénce de I’Azote non prise en compte),
ni a partir de celui de Delong (car il ne couvrs flmdomaine des austénoferritiques).

Le diagramme présentant le meilleur compromis elsii d’Espy [3] :
Ceq= %Cr + %Mo + 1.5 (%Si) + 0.5 (%Nb) + 5 (%V) + 34Al) (1.2)
Nieqg = %Ni + 30 (%C) + 0.87 + 0.33 (%Cu) + (%N — 0.045)a (1.2)
Avec :a = 30 pour % N< 0.20
a=22pour0.2k % N<0.25
a= 20 pour 0.2& % N < 0.35.

[1.4.5 Traitements thermiques sur soudures

Il est conseillé de ne pratiquer ni pré — ni pestauffage sur les nuances austénoferritiques
afin d’éviter toute transformation de la ferritee Iseul traitement thermique autorisé apres
soudage est le traitement d’hypertrempe (50 °C) permettant, méme lors du soudage sans
apport, I'obtention de joints soudés avec une sirachomogene, par I'abaissement de la
teneur en ferrite dans la ZAT et dans le métal fiond
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Chapitre 1ll. Rappels sur la germination hétérogdsues les solides

[11.1 Introduction

Le fait que des échantillons massifs de matériaertaune surfusion inférieure a 5 °C,
comparée avec les trés grands degrés de surfusiprmpeyivent étre atteint lorsque la
germination homogene est réalisée met en éviderffecdcité des particules étrangéres
comme catalyseurs de germination pendant la sichdiibn. La théorie de la germination
hétérogene est une extension directe de la thélassique de la germination homogéne.

l1l.2 La germination hétérogene

Rappelons d’abord que la différence entre la geatiuin hétérogéne et la germination
homogene est que dans le premier cas la germinatibau préférentiellement dans les
défauts structuraux tels que les joints de grainde® dislocations, tandis que dans la
germination homogene elle apparait complétemenhasard a travers le systeme. Cette
différence est mise en évidence dans l'expressmmaht la variation d’énergie libre de

formation d'un germe hétérogéne (Equation lll.1)sgue il y a apparition d’'un terme

supplémentaire relatif a I'effet moteur de I'existe du défaut.

AGrgt= V(AG, —4Gs) + At - 4Gy (1.1)
AGpgt variation de I'énergie libre de formation d’'unrge
AG, : variation de I'énergie libre de formation dentauvelle phase par unité de volume
AGs : variation de I'énergie de contraintes d’accomatamh par unité de volume
Az : énergie interfaciale
AGq : variation de I'énergie libre du défaut

Dans le cas d'un joint de grain et en se basarlastonfiguration donnée dans la Figure 111.1,
on peut déduire une relation entre les tensionsrfigjelles tel que :

27,5 COF) = 14 (n.2)

Ainsi, apres développement, la variation d’énetidpee de formation d’'un germe stable de
volumeV peut s’écrire :

AGpet = §m—‘a’ﬁ(2+co:36’)(1—c036’)2 (111.3)
" 3046, - 4G, ) '

Cette expression est la méme que celle obtenuelelaas de la germination homogéene a la
fonctionK(#) prés, qui dépend de la forme du germe, avec :

K(0) = %(2 + cosO)(1 — cog)? (11.4)
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TGB

efﬁ\
e

Figure 1ll.1 : Formation d'un germe d'une phase soide p sur la phasea [22].

[11.3 Les équations d’évolution des réactions hétérgéenes

Les systemes hétérogenes sont constitués d’'un geetis phases et une réaction dans un tel
systéme se produit par la croissance d’'une ou quusiphases au dépend des autres. En
général, chaque phase ne se présente pas commeatit@ainique mais comme un ensemble
de petits domaines dispersés. Une transformatiopligoe la formation de nouveaux
domaines par germination, la progression des #oedi d’'une phase étant la croissance. La
vitesse d’une telle transformation dépend a la d@ida vitesse de germination, de la vitesse
de croissance des domaines isolés et des effdtmitiscence mutuelle entre des domaines
voisins, soit par interpénétrtation directe, sait pne compétition prolongée pour les atomes
du soluté.

Les cinétiques de la plupart des réactions hét@emyeont trop complexes pour étre traitées
analytiquement, il est donc nécessaire de recaurites solutions empiriques [23]. Une

relation dont la forme générale est donnée darguéion I11.5 a été proposée pour décrire
les cinétiques isothermes d’'une grande variét@aetions dans les métaux.

dy/dt = Kt"(1 —y) (111.5)

De plus, un grand nombre des équations cinétiqaleslées pour des processus simples peut
étre réduit, soit exactement, soit approximativetnancette méme forme avec des valeurs
appropriées des facteukset n. La vitesse de réaction commence par étre peiitis, croit
jusqu’a un maximum et décroit ensuite vers zerocagon des effets de l'interpénétration. Le
facteur(1-y) peut étre considéré comme étant le frein de letickad( a l'interpénétration.
En supposant quk et n sont des constantes indépendantey det donc det) pour une
température constante, on peut intégrer I'Equdtids on obtient alors :

In— = (kn)" (11.6)
1-y

L’Equation 111.6 donne une courbe d’évolution sigit@le. Une forme équivalente en est :
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y=1-g (111.7)

L’Equation 1ll.7 est connue sous le nom d’équatittnJohnson-Mehl-Avrami (JMA). Cette
équation décrit les cinétiques de transformatiasthesrme d’'une phase mere qui en se
décomposant donne naissance a une autre phasgpqua par germination et croissance.

Le modele théorique de JMA est basé sur trois ingseats importantes [24]:

1. Le volume dans lequel a lieu la transformationirgati.

2. La germination a lieu aléatoirement.

3. La croissance des zones transformées est la mémeaides les directions.

L’exposantn et la constant& sont en général des parametres empiriques quieassune
description précise de la cinétique de la réactsmtherme quand cette derniere obéit a
I'équation 111.7.k peut prendre n'importe quelle valeur positive. fatique, sk >1 sec’ la
réaction est trop rapide pour étre suivie expértalement. Ainsi donc, la cinétique de
transformation décroit lorsquediminue (Figure I11.2). A cet effek est appelée constante de
vitesse de la réactiom modifie I'allure de la courbe (Figure III.3), ikaduit donc le
mécanisme de transformation et peut aussi preridmparte quelle valeur positive ; il est
souvent compris entre 0.5 a 2.5 et est appelé iddexami.

1

= =
uy! oo

fraction ransiomeés
[ ]
T

=
)

1000

temps

Figure 111.2 : Effet de la constantek sur la courbe de JMA [22].

De nombreuses transformations dans les métauxnenpériode d’incubation durant laquelle
aucune modification détectable n’a lieu. Si tel lestas,t, dans I'équation 111.7 devrait, en
principe étre mesuré a partir de la fin de la iid’'incubation.
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Figure 111.3 : Effet de I'exposant n sur I'allure de la courbe de JMA [22].

Cependant, il est trés difficile dans la pratique définir I'instant exact du départ de la
réaction et il est alors plus commode de meduagpartir d'une origine commune qui est, en
général, I'instant auquel I'échantillon atteintéampérature de la réaction.

En prenant le logarithme dans I'Equation (lIl.6)abstient :

Inlni=nlnt+nlnk | (@)

En conséquence, si une réaction est conforme adtémn de Johnson-Mehl-Avrami, la
courbe représentative ttdn (1/(1 — y))en fonction dén (t) est une droite. La valeur deest
calculée a partir de la pente et cellekd I'aide du point d’intersection avec 'axe lte(t).
Cependant, il est préférable d’obtekira partir des données ou de la courbe de réaction
comme il sera mentionné dans le paragraphe Il1.5.

l11.4 Modification des équations de Johnson-Mehl-Avami

Il a été constaté expérimentalement que les éqsatie Johnson-Mehl-Avrami étaient en bon
accord avec I'expérience au début de la réactiepe@dant, vers la fin de la transformation,
en raison de la compétition entre les grains erssaoce, on assiste souvent a une dérive des
courbes de Johnson-Mehl-Avrami. Les correction®epps aux eéquations de Johnson-Mehl-
Avrami portent sur le facteur d’empiétemef(t — y) en introduisant un exposant
supplémentaire [22].

Aprés correction, 'Equation II1.5 s’écrit :

dy/dt = Kt"Y(1 — y¥ (111.9)
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Ou plus généralement :
dy/dt = Kt"}(1 — y§* (111.10)
c : tient compte de I'empiétement entre les diffésamistaux en croissance.

Nous obtenons donc, apres intégration :

1
c

A 1
y=t L+c(kt)”} 145

[11.5 Détermination des paramétres de la transformaion

En reprenant I'Equation Ill.11 on pourra I'écrirename suit :

Ini,c:O
1-y
(kt)" = 1 (1n.12)

—[ ! C—l},cio
clL(1-y)

Si on introduit le logarithme népérien, on obtient

Inlni,czo
1-y

. (n.13)
—(1_ y) _1}@#0

= nink +nint =
In{
c
En choisissant une durdg tel que :kip = 1, le taux d’évolution de la transformation
correspondant peut s’écrire sous la forme :

1—l =0.3621c=0
e

C
1{% CcZ0
c

En choisissant judicieusement le taux d’évolutiom,peut déduire le paramétre de constante
de vitess& indépendamment de I'exposantOn remarque, en effet, gyene dépend pas de
'exposantn et est constante quareE0. Par contre, lorsque£0, yo diminue lorsquec
diminue. Dans ce cas, il faut d’abord ajuster leapetrec avant de déterminer la constante
de vitesse. On peut aussi déterminer le temps &tdion correspondant a la cinétique
maximale de précipitation que nous reprendrons pltecde détails dans le chapitre résultats
et interprétations.

Yo = (11.14)
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V.1 Introduction

Les aciers inoxydables duplex présentent des mt@srimécaniques et une résistance a la
corrosion tres intéressantes. Toutefois, dansluatle de températures entre 600 et 900 °C,
on assiste a la précipitation de phases secondguesaffectent dramatiguement ces
propriétés. D’ou l'intérét d'étudier ces aciersudi qui revét un caractere académique
puisque I'on s’intéresserait a la compréhensiofadgnétique, des mécanismes et des effets
des transformations que subit cet acier dans tatwalle de température. De l'autre c6té, et a
I’échelle industrielle, cette étude est d’autamtsgimportante, en particulier dans les industries
pétroliere et nucléaire.

En effet, si le diamétre des tubes soudés est taupd’opération de soudage est effectuée
avec plusieurs passes (dans l'industrie nucléagngaines sections sont soudées avec plus de
100 passes [21]) induisant par conséquent un &emaeint de la ZAT qui voit sa température
augmenter au risque d’atteindre des valeurs coegentre 600 et 900 °C.

V.2 Analyse de la composition chimique

Nous avons utilisé dans notre étude I'acier inokyeladuplex 2205 (Figure IV.1). Les
échantillons ont été prélevés a partir d'un tubeddenétre 170 mm et d’épaisseur 7 mm.
Avant d’entamer notre étude, nous avons déternargbimposition chimique de notre acier.
L’analyse a été réalisée par spectroscopie deeboence X au Centre de Développement des
Technologies Avancées (CDTA). La composition chimeigde l'acier inoxydable duplex
2205, ainsi que celle de I'acier inoxydable queshauons utilisé comme métal d’apport lors
de I'opération de soudage sont données dans ledalV.1.

Tableau IV.1: Composition chimique du Métal de Baset du métal d'apport

C Si Mn Ni Mo Cr P S Cu N

2205 0.03| 0.36] 1.77 5.7 23 | 22.05| 0.018| 0.015 0.12) 0.14

ER2209| 0.015| 0.5 13| 85 3.0 22.5 — — — 0.14

En comparant les deux compositions on remarquelajteneur en Carbone dans le métal
d’apport (0.015%) est inférieure a celle du méwbdse (0.03%), ce qui minimise le risque
de précipitation des carbures de Chrome, alorslejtieux de Nickel dans le métal d’apport

est plus élevé que dans le métal de base, et aasild but de stabiliser 'austénite dans la
zone fondue. On constate aussi une légere augnoentat la teneur en Chrome dans le métal
d’apport par rapport au métal de base pour compdnsée éventuelle perte causée par la
volatilisation [20]. On remarque enfin que les tsede tous les éléments sont dans les
limites recommandées pour les aciers inoxydabletedu
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Figure IV.1 : Position relative de I'acier utilisédans I'étude dans le diagramme d’équilibre pseudoibaire
Fe-Cr-Ni & 70% Fe.

V.3 L’opération de Soudage

L’'opération de soudage a été réalisée en troisepasgec métal d’apport : la premiere
(pénétration) avec le procédé TIG et les deux @egri(bourrage et finition) avec I'électrode
enrobée. Le métal d’apport devant avoir une contiposchimique aussi proche que possible
de celle du métal de base pour assurer la corgimugtallique (une bonne soudabilité), notre
choix s’est porté sur l'acier inoxydable duplex B2 qui est, en fait, le métal d’apport
recommandé pour le soudage de I'acier inoxydahbéectl2205 [2].

IV.3.1 Préparation de la fiche technique de soudage

Avant I'opération de soudage, la piece a souder &g préparée soigneusement. Pour cela,
un nettoyage manuel avec une brosse en acier iableydou un solvant chimique est
suffisant. Il est impératif de procéder au nett@yayant soudage pour éliminer tous les
oxydes, les huiles, les graisses, les impureté®uwe autre matiére intruse. Une fiche
technique de soudage regroupant les informatiohssegparametres relatifs a I'opération de
soudage est donnée ci-dessous.
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.L1.1.1.1.1 MEMOIRE DE MAGISTER ihe_i”_ 1/2
1.1.1.1.1.1.1.1. ECOLE NATIONALE POLYTECHNIQUQE | *"™
Welding Specification
Specification de soudag&VPS No : 001 No :
REV. : DATE :
Il Welding of stainless steels
Soudage d’'aciers inox
.L1.1 CSC Joint preparation :
Conception du joint:
Welding process(es) GTAW
Procédé(s) de soudage a
II.L1  Base Metal E
Métal de base : Duplex stainless steel —_— !
|/ l a
Type . .
Nu};pnce ® (mm) Th /Ep (mm) Joint (cjje3|%n :f . Anglle :
Type de chanfrein Vv Angle a =35
Strink : Gap b =2 (mm)
2205 (UNS 170 " Talon: a=1.5 (mm) dEement
S31803)
Preparation: Ends to be welded are prepared from origin o
cutting or bevelling and grinding. They are clearisan all
excess of oxide, rust, greasse or paint.
1.2 Other: Equivalent Type Material
Autres : Nuance équivalente PréparationLes bords a souder sont prépares d’origine oy

découpage ou chanfreinage et meulage. Ils sontidéisas d
tout exces d'oxyde, rouille, graisse ou peinture.

r

D

Shielding Gas:
Gas de protection:
Comp. Flow Rate

Backing gas Comp.
Protection envers comp 5, gg ggo,

Backing Flow Rate :

Debit envers: (I/min
(I/min) o5

Other:

Autres:
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1.2.1.1.1.1 PROJET MAGISTER Sheet/ 1o
1.2.1.1.1.1.1.1.1 ECOLE NATIONALE POLYTECHNIQUE
Welding Specification
Specification de soudag&VPS No : 001 No :
REV. : DATE :
Welding Position: Preheat/ préchauffage
Position de Soudage:
Preheat temp. Min :
Laver/passe Root / Pén, Fill /Bour| Cap/Fin. || Préchauffage
yerip 1%passe | 2°™passe | 3°*™passe
12112 Position 5G 5G 5G II.2.1.% Inter passe temp.Max: 120°C
Température interpasse
Rot./ou Fix. Fix Fix Fix
Up Up Up
Prog/Prog.- | WiMont. | HiliMont. | HilliMont.
Fixation direction:
Other:
Autres
Electrical characteristics & Welding Technique :
Technique d’exécution du joint et caractéristigékestriques
Layers / Passes Root / pénétration Fill / Bourrage Cap / Finition
Welding Procesd procédé de sondage GTAW SMAW SMAW
Welding position / position de soudage 5G 5G 5G
Current & polarity / courant & polarité (-) (-) (-)
Filer métal / métal d’apport ER 2209 E 2209 E 2209
@ Electrode/ Electrode (mm) 2.5 3.2 3.2
Amp.Range/ Gamme d'intensités (A) 100-135 80-110 80-110
Volt.Range/ Gamme de tension (V) 11-18 11-18 11-18
Gas/ Gaz Ar Ar Ar
Folw Rate/ Débit (I/min) 10- 20 10-20 10-20

11.2.1.3

I1.2.1.4 The number of passes in filling and cap depends dhe thickness to be welded

Le nombre de passes en bourrage et finition déged@paisseur a souder.

In filling and cap, passes can be done by juxtapoddoeads.
En bourrage et finition, les passes peuvent éttesfpar cordons juxtaposés.

Other :
Autres:
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IV.3.2 Le procédé de soudage TIG

Le procédé GTAW (Gas Tungsten Arc Welding), égal#no®nnu sous le nom de procédé
TIG (Tungsten Inert Gas) est illustré dans la Fegiv.2. L'énergie nécessaire pour fondre le
métal a assembler est assurée par un arc élecamoeceé et maintenu entre une électrode
réfractaire en Tungstene ou alliage de tungsteria piece a souder, sous une atmosphere
inerte ou légérement réductrice. Les aciers inolatasont soudés en mode DCEN (Direct
Current Electrode Negative) ou DCSP (Direct Curf@nhight Polarity).

En ces conditions, c'est la piece a souder quisesmise au bombardement électronique,
alors que I'électrode réfractaire s’'use tres p&aimosphere inerte ou légerement réductrice
protege l'arc électrique de I'air ambiant et periaheie maintenir trés stable. Selon le métal de
base, les gaz de protection consistent principateere des mélanges d’Argon (Ar), d’Hélium
(He) et d’Hydrogéne (k). Dans le cas du soudage des nuances austéngtesitla présence
de I'Hydrogene dans le gaz protecteur peut provogoe fragilisation a froid du joint soudé.
Si le soudage s’effectue sans métal d’apport, ulamgé Argon—Azote est utilisé afin de
maintenir la structure biphasée ferrite—austéraigsde joint soude, ’Azote ayant un pouvoir
y-géne important.

Fa

F 3

Direction of travel

Tarch

s

Refractory metal electrode

Ceramic nozzle \ .
20"

IS

Filler metal

Shielding gas Welding
power
supply

Copper support +
b Principle of manual
Backing gas £as tungsen-arc
— welding

Figure 1IV.2 : Principe du soudage a l'arc TIG [25].
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I\VV.3.3 Procédé de soudage a I'électrode enrobée

Le procédé de soudage a I'électrode enrobée SMAMEI(ERd Metal Arc Welding) est tres
ancien. Les premieres utilisations remontent enéen1907, il demeure largement utilisé pour
sa simplicité. L'électrode est constituée par unge dmétallique couverte d'une couche
d’enrobage. L’ame est généralement constituée fil'ptein en acier inoxydable. L'enrobage
joue un role essentiel dans I'opération de soudagsst constitué d’oxydes complexes, de
fondants et de carbonates mélangés puis agglondéiéide de silicates alcalins. Par
dissociation des carbonates a haute températuest ipossible de générer une protection
gazeuse tandis que les oxydes, sous forme d’uer|gdarticipent aux réactions d’affinage du
bain de fusion.

Ainsi donc, l'enrobage assure trois fonctions eskes: électrique, physique et
métallurgique. La fonction électrique est liée @anorcage et a la stabilisation de I'arc, alors
qgue la fonction physique concerne la viscosité aettension superficielle du laitier, qui
contrdlent le transfert des gouttelettes du mégbrotection efficace du bain de fusion ainsi
que sa mouillabilité. Le réle métallurgique comptdes réactions chimiques entre le métal
fondu et I'enrobage, c'est-a-dire, I'affinage dutahéondu. L’enrobage contient une certaine
quantité de carbonate de Calciu@aCQ;) qui, dissociée dans l'arc a environ 900 °C, se
transforme enCaO et CO,, ce dernier assurant la protection de la zone&.ddn schéma
illustratif du procédé est donné dans la FigurgIV.

Covering = slag formingzg flux
and gas forming materials

Weld pool

=

Figure V.3 : Principe du soudage a I'électrode erabée [25].
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IVV.4 Traitements thermiques

Une fois les soudures réalisées, nous avons dédmsgpéchantillons sous forme rectangulaire
de sorte que la plus grande dimension soit perpelaiie a la ligne de soudage et donc
parallele a la direction du laminage. Ces échamisllont subit deux types de traitements
thermiques.

IV.4.1 Traitement de mise en solution

Ce traitement consiste a porter les échantillot®s haute température, de les maintenir a
cette température au four pendant une heure. Enslstsont refroidis rapidement a 'eau
(hypertrempe). Le traitement d’hypertrempe a éadigé dans un four a résistance électrique
au niveau du Centre de Recherche Scientifique etnigues en Soudage et Contrble (CSC).
Nous avons adopté trois températures d’hypertremj@®0, 1150 et 1250 °C, ce qui nous
permet de varier le taux de ferrite et la taills deains.

IV.4.2 Traitement de revenu

Consécuitif au traitement d’hypertrempe, le revemnsiste a chauffer les échantillons jusqu’a
une température donnée et de les maintenir a tegtteérature pendant un temps donné. Les
revenus ont été aussi realisés dans un four atases électrique. Notre choix de la
température de maintien s’est porté sur la tempegate 850 °C car elle correspond au nez de
décomposition sur le diagramme TTT de l'acier 2@05ure 11.5b). Les échantillons ont été
maintenus a cette température pendant différemtpde 15 min, 25 min, 40 min, 60 min, 180
min, 300 min, 420 min et 1800 min. Ces temps dentiean, ajoutés au taux de ferrite et a la
taille des grains conditionnent la précipitationa@hase sigma.

V.5 Caractérisation

Elle est scindée en deux parties, 'une microstmade ou I'on met en évidence les différentes
phases qui apparaissent, ainsi que leurs taux ldasgructure. C’est donc une approche
qualitative et quantitative des phases existartesitre mécanique qui nous a permis de
déterminer 'effet de la précipitation de ces plsass en particulier la phase sigma et les
carbures de Chrome, sur quelques propriétés memmide I'acier 2205, entres autres la
ténacité.

I\VV.5.1 Caractérisation microstructurale
Les échantillons destinés a la caractérisationasinucturale ont été découpés a l'aide d’'une
microtrongonneuse a partir des barreaux traités.

IV.5.1.1 Préparation des échantillons

Apres prélévement des échantillons, on a effectuéruiobage a chaud a une température de
180 °C afin de permettre une manipulation pluseats eéchantillons et d’assurer la planéité
de la surface lors du polissage.
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Le polissage a pour buts principaux I'obtentionn#wsurface plane, de rugosité minimale et
eégalement I'élimination de la couche d’oxyde supglle (Cr,O3) dont la microstructure
n'est pas représentative du matériau a étudiegstlleffectué en deux étapes : la premiere
consiste en un polissage grossier de la surfacaide |de papiers recouverts de poudre
abrasive de granulométrie décroissante (80, 240, 800, 1000 et 1200), la seconde
(polissage fin) est effectuée sur papier feutre udiisant de la poudre d’alumine de
granulométrie de 0.3 et 0.05 um. Pour les deupeétal’utilisation de lubrifiant (eau) est
indispensable afin d’éviter tout échauffement duémau. L'échantillon est rincé a I'eau a
chaque changement de papier pour éviter que dasybes de grand diametre n'affectent le
stade de polissage a plus faible granulométrieedpolissage, nous avons fait passer les
échantillons dans un bain a ultrasons afin deifiaeleur nettoyage.

IV.5.1.2 Attaque

Une fois la préparation des échantillons achevéas rmvons procédé a leur attaque pour la
mise en évidence de la morphologie des grains girsides différentes précipitations qui ont

lieu. Nous avons reéalisé, sur nos échantillonsxdattaques, la premiére chimique et la

seconde électrolytique.

IV.5.1.2.1 Attaque chimique

L’attaque chimique provoque une dissolution difféielle des phases suivant leur nature et
leur composition. Le réactif que nous avons utililsis notre étude est le Glycérégia, il
permet la révélation des joints de grains ferrigget austénitiques, les interfaces, les joints de
macles, la précipitation des phases intermétaligaiéa morphologie de la structure [26].

IV.5.1.2.2 Attaque électrolytique

Dans ce cas, une source extérieure de couranttiéisées L’échantillon (qui doit étre
conducteur) est placé a I'anode du circuit éleatrigprovoquant ainsi une oxydation des
éléments de certaines zones de la surface. Latitis du potentiostat électronique permet
d’opérer sous un potentiel déterminé. Si I'échbortilest monophasé, un potentiel lui est
imposé de facon a attaquer la dite phase. Tand@idgos le cas d’'un échantillon a plusieurs
phases, le tracé des courbes de polarisation sentivzer un potentiel d’attaque pour lequel la
dissolution des phases se fait a des vitessesadiifis. L'électrolyte utilisé dans notre étude
est la solution de potasse caustique 10N (56 g KID@,ml HO). Le dispositif de I'attaque
électrolytique est illustré dans la Figure IV.4tt€eattaque colore la ferrite en jaune, la phase
sigma en noir et l'austénite en blanc. Les paragsédfattaque sont donnés dans le Tableau
V.2

IVV.5.1.3 Observation microscopique

Le but principal de I'observation microscopique kestnise en évidence de la structure des
différents échantillons traités.
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Tableau 1V.2: Description des solutions d'attaquesitilisées.

Type de solution Composition et paramétres
10 ml HNO3
Chimique Glyceregia 20-50 ml HCI
30 ml Glycerol

Concentration : 10 N

: KOH .
Electrolytique © Tension : 3V

Temps : quelques secondes

Source de courant

Electrolyte (KOH)

Cathode

Echantillon (anode) 4

Figure IV.4 : Schéma illustratif du dispositif d'attaque électrolytique.

IV.5.1.3.1 Microscopie Optique

L’observation des microstructures a été réaliséEaG a I'aide d’un microscope optique type
ZEISS Axio Plan muni d’'une caméra numeérique avegclel (AXIO Cam MRc), ce qui
facilite la sauvegarde et le traitement des mi@phres obtenues.

IV.5.1.3.2 Traitement d’'images

La technique de traitement d'image a pour but dantifier la phase sigma qui précipite. Pour
cela nous avons prélevé aléatoirement cing micpiiea de chaque zone comme illustré sur
la Figure IV.5. Nous avons utilisé pour quantifier phase sigma qui précipite les
micrographies obtenues a partir de I'attaque @gdique car cette attaque permet de colorer
différemment les phases existantes. Le logiciel mues avons utilisé dans notre étude est le
logiciel ATLAS (Figure 1V.6). Ainsi, dans l'imagenitiale les trois phases,(y et o)
apparaissent en couleurs différentes, ensuite,sapadsformations, elles apparaissent en
nuances de gris, enfin et en ajustant la luminadité contraste de I'image transformée, on
obtient une image finale binaire ou apparait lasphgEigma en une couleur qu’on choisit et le
reste en blanc. Toutes ces étapes sont illustrées ld Figure IV.7. Nous avons calculé le
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taux de la phase sigma qui précipite en fonctionesops de maintien, de la température
d’hypertrempe — et donc en fonction du taux dattest de la surface spécifique des joints de
grains — et dans les trois zones de la soudures B et ZF).

F Rﬂtﬁpamﬁt
= Thmhﬂlﬁ

Figure IV.6 : Le logiciel de traitement d'images ATLAS.
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Figure IV.7 : Les différentes étapes utilisées podtobtention d’'une image binaire exploitable pour kb
traitement d’'image : (a) L'image initiale non traitée ; (b) L'image transformée en nuances de gris ¢Y
L’image finale binaire.

IV.5.1.3.3 Microscopie Electronique a Balayage

Pour affiner linvestigation des microstructures @infirmer les résultats obtenus par

microscopie optique, on a été appelé a utilisditaoscopie Electronique a Balayage (MEB)

investigation réalisée au CDTA, le microscope émttue utilisé est de type JEOL JSM-

6360 LV en utilisant le signal produit par I'émissi d’électrons secondaires qui sont
sensibles au micro relief de la surface optiqugufea IV.8). Il est couplé a un systéme de
microanalyse (EDX) et de diffraction de rayons s léchantillons doivent présenter une
conductibilité superficielle de I'électricité poacouler les charges, c’est pourquoi I'enrobage
des échantillons est enlevé [27].

IV.5.1.3.4 Analyse ponctuelle par EDX

Pour identifier les différentes phases existantesis avons utilisé I'analyse ponctuelle par
EDX (pour Energy Dispersive X-ray fluorescence)leflermet d’analyser le spectre d’'un
rayonnement de rayons X en regardant I'énergie ghuston détecté. On dispose pour cela
d’un détecteur semi conducteur, en général dui@iicdopé au Lithium (Si(Li)).
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électrons rétrodiffusés électrons secondaires

rayons X hy

++++++

Figure 1V.8 : Interaction électron/matiére: les différents signaux produits [28].

Ce détecteur est soumis a une tension de prémlarisLorsqu’un photon X pénetre dans le

détecteur, il engendre des défauts (paires éldttai qui permettent le passage d’'un courant
électrigue. Ce courant est une impulsion électrihes un photon a de I'énergie, plus il crée

des défauts dans le Si(Li), donc plus I'impulsi@émérée sera forte. La hauteur de I'impulsion

est proportionnelle a I'énergie du photon, on g@nsi immédiatement savoir de quel photon

il s’agit. Apres, il suffit de compter le nombramdpulsions d’'une hauteur donnée pour savoir
le nombre de photons d’'une énergie que le déteateeicu. Il est alors possible de stopper le
balayage et donc d'analyser en un point de l'indegeson choix. Le détecteur détermine

I'énergie des photons qu'il recoit, on tracera gasun histogramme avec en abscisse les
énergies des photons et en ordonnée le nombrealenshrecus. L'interprétation des spectres
est facilitée par une base de donnée qui contient phaque élément les énergies et les
intensités des raies qu'il produit. Il est possitidefaire apparaitre pour chaque énergie du
spectre la liste des éléments qui possedent uaelaais ce domaine énergétique.

IV.5.1.3.5 Diffraction des Rayons X

Les rayons X sont produits par l'interaction d'éens avec une cible métallique. Ces
électrons sont émis par un filament chauffé pagtefbule. lls sont accélérés par un champ
électrique créé par une différence de potentigkeamie cathode constituée par le filament et
une anode constituée par la cible (I'échantilld@gtte cible est refroidie par une circulation
d’eau. Un faisceau de rayons X monochromatique agtligle qui frappe un cristal est
diffracté dans une direction donnée par chacundatesles des plans réticulaires a chaque
fois que la condition ou loi de BRAGG est réalisée

ni = 2d sind (IV.1)
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n: ordre de la diffraction.
/> longueur d’onde du faisceau de rayon X.
d : distance de deux plans réticulaires.

0 : angle d’incidence des rayons X.

3

Figure IV.9 : Schéma de diffraction des rayons X paune famille de plans réticulaires [29].

Pour que la diffraction se produise, il faut que tmdes diffractées par les différents plans
soient en phase, c'est-a-dire que la difféerencmalehe des rayons rencontrant ces plans soit
égale a un nombre entier (Figure 1V.9). Dans ce kasgle suivant lequel le faisceau de
rayons X est dévié est égale a l'angle d’incideficet est caractéristique de la distance
interplanaire ou interréticulaig Si I'on connait la longueur d’ondedu faisceau de rayon X,
on peut mesurer a partir de I'angl€équidistanced et ainsi identifier la nature du cristal.

I\VV.5.2 Caractérisation mécanique

On se propose dans cette partie d’étudier I'évotutie I'énergie de rupture en fonction du
temps de maintien ainsi que les facies de rupssgside I'essai de résilience.

= Essai de résilience

La résilience caractérise la capacité d’'un matégialsorber les chocs sans se rompre. Elle
peut étre mesurée sur des machines de type Chéppyufettes sur deux appuis, Figure
IV.10). La résistance au choc Charpy représenteetgie de choc absorbée par la rupture de
I'éprouvette, rapportée a la section droite initide I'éprouvette. L'essai sur mouton Charpy
mesure I'énergie qu’il faut fournir & un pendulesget (Figure IV.11) pour briser une
éprouvette entaillée a tester. L'énergie absorladéd’ §@prouvette est égale a la différence des
énergies potentielles du pendule entre le dépdiareivée. Pour connaitre la résistance au
choc Charpy (ou résilience), dans le cas d’'uneldgtte entaillée, on utilise I'équation :
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acn : résilience
h : épaisseur de I'éprouvette en mm
bn: largeur de I'éprouvette en mm

W énergie absorbée par I'éprouvette en J

AL s

(IV.2)

petcute

———eprouvette

Figure 1V.10 : Principe du chc Charpy [31].

by

Figure IV.11 : Schéma illustratif du mouton Charpy[31].

50



Chapitre IV. Techniques expérimentales

Pour satisfaire a I'essai, nous avons prévu devsugpttes entaillées, I'une au niveau de la
ZAT et l'autre dans la ZF de chaque barreau traitdénme illustré dans la Figure 1V.12.
L’essai de résilience a été réalisé au niveau el@reprise des Grands Travaux Pétroliers
(GTP) en utilisant un mouton Charpy type INSTRON WBR RT PW 30 a température
ambiante (T=20°C) selon la norme ASME sous une gehanitiale E de 300 J. Les
dimensions de nos éprouvettes sont données damableau 1V.3 (voir aussi la Figure

IV.13).
Tableau IV.3: Dimensions de I'éprouvette de I'essale résilience.
Longueur (I)| Largeur (b)  Epaisseur (h) Angle Largeur a partir du front de
g g P d’ouverture ) I'entaille (by)
55 mm 10 mm 5mm 45° 8 mm

(@)

7

Figure IV.12 : Schéma des éprouvettes utilisées polessai de résilience (a) entaille au niveau da kzone
affectée thermiquement ; (b) entaille au niveau d& zone fondue.

Direction de
percussion

Figure V.13 : Choc Charpy en position debout avec éprouvette arsple entaille [31].
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Chapitre V. Résultats et interprétations

V.1 Caractérisation structurale

V.1.1 Evolution structurale lors de I'opération desoudage

La Figure V.1 représente les trois zones de I'amierdé (la zone fondue, la ZAT et le métal
de base non affecté). Dans le métal de base (Rigas nous remarquons I'apparition d'une
structure en bande constituée de grains d’austénie ferrite. Les grains semblent allongés
dans la direction du laminage. L'austénite qu'ontgacilement repérer a cause des macles
gu’elle contient, apparait en clair, tandis quéetaite est plus foncée.

Figure V.1 : Effet du soudge sur la microstructure de 'acier inoxydable dupéx 2205.

La Zone Affectée Thermiquement est constituée dex dsus zones a savoir la zone
surchauffée et la zone recuite. Dans la ZAT reditgure V.1b) la structure est semblable a
celle du MB, si ce n’est la diminution de la de@sies macles dans l'austénite et la nouvelle
répartition de l'austénite puisqu’elle apparait coendes filots qui baignent a l'intérieur de la
matrice ferritique. Dans la ZAT surchauffée (Figtd.c), on constate un grossissement du
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grain ferritique et une augmentation du taux ddtéerCes transformations sont causées par le
chauffage et le refroidissement que subit la ZAChaque passe réalisée lors du soudage.

Dans la ZF (Figure V.1d) il y a apparition de l'tardte type widmanstatten (structure
aciculaire) et de l'austénite intragranulaire sfaume globulaire.

Une constatation importante mérite d’étre signal@est qu’il n’ y a aucun signe de
précipitation dans la structure brute de soudagye|, aptimisation de la compaosition chimique
du métal d'apport et des paramétres de soudagerg{én€le soudage, température
d’interpasses, vitesse de refroidissement...etchetde s’affranchir de toute précipitation.

Nous remarquons aussi, comme illustré dans la &YW, que le taux de ferrite dans la ZAT
surchauffée est plus élevé que dans la ZAT retuitiméme plus élevé que celui de la zone
fondue, le métal de base présentant le taux diéeféerplus faible.

100

B austénite
O ferrite

801

60

40

201

O,

ZF ZATrec ZAT sur MB

Figure V.2 : Estimation du taux de ferrite dans ledifférentes zones de la soudure.

En retiendra ainsi que I'opération de soudage pgrogaune augmentation du taux de ferrite
dans la ZAT et dans la zone fondue, les cyclestingres de soudage étant assez rapides ne
permettent pas la reformation compléte de l'austénis permettent aussi d'éviter toute
précipitation de phases secondaires.

V.1.2 Effet des traitements thermiques sur ['évolubn de la
microstructure

V.1.2.1 Effet du traitement d’hypertrempe

L’évolution de la microstructure en fonction dettampérature d’hypertrempe est illustrée
dans les Figures V.3, V.4 et V.5. On constate, mmger lieu, une homogénéisation de la
structure. On remarque aussi le grossissement dassg lorsque la température
d’hypertrempe augmente. En fait, si on appélla taille de grain edl, |a taille initiale, alors
la croissance du grain en fonction du temps eaderhpérature s’écrit :
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(d — @) = [B.t.exp(-Q/RT)[" (V.1)
avec :
R: 8.314 JK'mol™
Q : I'énergie d’activation de grossissement de grain

B : une constante tenant compte de la mobilité ajoenet de I'énergie d’interface.

m: un parametre qui évolue avec la températur@mctibn du type de I'acier

Figure V.3 : Evolution de la microstructure aprés we hypertrempe a partir de 1050 °C : (a) dans la ZA& ;
(b) dans la ZF.

Figure V.4 : Evolution de la microstructure aprés une hypertrem a partir de 1150 °C (a) dans la ZAT ;
(b) dans la ZF.
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Figure V.5 : Evolution de la microstructure aprésune hypertrempe a partir de 1250 °C (a) dans la ZAT
(b) dans la ZF.

Le grossissement des grains est moins signifiéafii50 °C mais devient plus important a
1250 °C (Figure V.7), et il concerne plutét la phdsrritique, le grossissement des grains
austénitiques étant d’un degré moindre. On remaeyssi la diminution de la densité des
macles, ainsi qu’une coalescence des grains atigténilLa Figure V.6 indique I'évolution
du taux de ferrite en fonction de la températurbypértrempe. Nous constatons qu'il
augmente avec 'augmentation de la températurepgittsgempe, cette augmentation est plus
significative entre 1150 °C et 1250 °C.

90
85 -
80 -
75 -
70 - —— MB
65 - —o—7ZAT
60 - ——ZF
55 -
50 -
45 ~
40 \ ‘ !
1000 1100 1200 1300

T d’hypertrempe (T)

% ferrite

Figure V.6 : Evolution du taux de ferrite en fonction de la temgrature d’hypertrempe.
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Figure V.7 : Evolution de la taille du grain de ferite en fonction de la température d’hypertrempe.

On remarqgue aussi I'évolution de la structure emdbaEn effet, avec 'augmentation de la
température d’hypertrempe, la structure laminéeal tandisparaitre, les grains retrouvent
guasiment la forme equiax et on arrive, par exemalelistinguer aisément les joints de
grains.

Ainsi, I'hypertrempe permet de dissoudre tous |escipités. Elle engendre, toutefois, une
augmentation du taux de ferrite et un grossissemesitgrains (donc une diminution de la
surface spécifique des joints de grains). On olesesussi que plus la température
d’hypertrempe est élevée, plus les grains fermsget austénitiques préalablement laminés
tendent a retrouver la forme equiax.

V.1.2.2 Effet du traitement de revenu

Dans la Figure V.8 sont exposeés les résultats atemnent de revenu pour les échantillons
hypertrempés a partir de 1050 °C. On remarque emipr lieu I'apparition d’'une nouvelle
phase qui sera identifiee par la suite (résultatéaddiffraction X et de 'EDX) pour étre la
phase sigma. Dans la Figure que nous présentdegila apparait en gris foncé, I'austénite
en gris clair et la phase sigma en blanc. Cettsepaécipite au niveau des interfagkset

olo. Ces interfaces sont en grande partie a grande athgl désorientation, et sont donc
considérées comme étant des sites préférentigieedmitation [32]. La formation de la phase
sigma a lieu par germination hétérogene selon aogssus de germination et croissance par

diffusion.

En suivant I'évolution de la microstructure avectéenps de vieillissement, on remarque
gu’'aprés sa germination, la phase sigma croitraélieur de la ferrite. Plus le temps de
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maintien & 850 °C est important, plus le taux dtike de la phase sigma qui précipite sont
élevés, et au bout de 7 h de maintien on constagela) ferrite est presque entierement
concernée par la précipitation. On remarque auss bps transformations ont lieu
exclusivement dans la ferrite, 'austénite ne sabitun changement durant le traitement de
revenu. On constate aussi que la structure en #amlee avec les temps de maintien ; au fur
et a mesure que le temps de maintien a 850 °C autgmka structure en bande tend a
disparaitre en particulier dans la phase austéeitiurant sa croissance, la teneur de la
phase sigma augmente au détriment de celle dearitefdes petits grains de ferrite seront
alors éliminés cédant la place au précipités ¢hnéese sigma.

(a)

—

b Sl

Figure V.8 : Résultats de la microscopie optigue au niveau du r@ de base pour I'échantillon
hypertrempé a partir de 1050 °C puis revenu a 850C pendant : (a) 15 min; (b) 180 min; (c) 420 min
grossissement x 500 ; (d) 15 min grossissementQ00.
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On observe aussi la précipitation de fines pagguispersées le long des joints de grains,
ces particules seront identifiées par la suite e des carbures de Chrome tyfresC.
L’alignement des particules de carbures de Chrameng du joint est interrompu au niveau
de quelques précipités de la phase sigma (Figudel)Von peut alors supposer que les
particules de carbures de Chrome servent de sitesdbles pour la formation de la phase
sigma puisque selon le diagramme TTT (Figure Il.5% carbures de Chrome apparaissent
bien avant la phase sigma.

Les Figures V.9 et V.10 montrent I'évolution dendécrostructure dans la ZAT et dans la ZF
de I'échantillon hypertrempé a partir de 1050 °Cfarction du temps de maintien. On peut,
en premier lieu, constater que la précipitationadphase sigma a lieu de la méme maniere
gue dans le MB aussi bien dans la ZAT que dand-|ac2st-a-dire au niveau des interfaces
ylo et 6/6. On peut facilement observer la décomposition $alohd & la transformation
eutectoide de la ferrite en phase sigma et enratesgecondaireyf). La précipitation est plus
importante que dans le métal de base.

Figure V.9 : Exemple de la précipitation de la phase sigma dafi¢chantillon hypertrempé a partir de
1050 °C puis vieilli a 850 °C dans la ZAT (a) pendd 180 °C ; (b) pendant 420 °C.

Figure V.10 : Exemple de la précipitation de la phse sigma dans I'’échantillon hypertrempé a partir de
1050 °C puis vieilli a 850 °C au niveau de la zorfendue (a) pendant 180 °C ; (b) pendant 420 °C.
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Figure V.11 : Evolution de la microstructure en forction de la température d’hypertrempe dans le MB
pour I'échantillon hypertrempé a partir de 1150 °C: (a) pendant 60 min; (b) pendant 180 min; (c)
pendant 420 min ; et pour I'échantillon hypertrempéa partir de 1250 °C : (d) pendant 60 min; (e)
pendant 180 min ; (f) pendant 420 min.
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Les micrographies issues de la Microscopie Eleajtena Balayage et présentées dans les
FiguresV.12, V.13 et V.14 confirment bien les réstsl de la Microscopie Optique, a savoir la
précipitation de la phase sigma et des carburé&hdemes au niveau des interfagkset o/o.

Le relief de ces figures donne I'impression quphase sigma apparait au dessus de la ferrite
qui elle-méme est au dessus de l'austénite. On attribuer cela a l'attaque chimique
puisque la phase sigma qui est la plus riche, paesi trois phases, en Chrome et en
Molybdéne serait la moins attaquée alors que lénits qui en est la moins riche sera la plus
attaquée.

On observe aussi le déplacement des joints de sgrain niveau des interfacego
conformément a la relation de Thomson [22] (Equedb2) qui stipule que la tension de
vapeur est fonction du rayon de courbure du jahtgue la tension de vapeur au joint du
grain de forme convexe est supérieure a celle it jie forme concave de maniére a ce que
les atomes se déplaceront du joint convexe vejarie concave et le joint de grain dans le
sens inverse. Ainsi, les grains dont les jointd soncaves (qui dans notre cas sont les grains
ferritiques) ont tendance a s’éliminer, tandis tpgegrains dont les joints sont convexes (qui
dans notre cas sont les grains austénitiques) neadgossir.

|og£:i(i+i) 2\)’

P RT I 1,
P, Py : pressions aux extrémités du joint de grain.
7 : tension superficielle.
V : volume d’'un atome.
R: constante des gaz parfaits.
T : température.
ri, ro: rayons de courbure des deux grains adjacents.

En observant de plus pres les carbures de Chromgrégipitent (Figure V.12) on constate
que leur forme n’est pas sphérique mais sont phdaas forme de batonnets minces orientés
dans une direction privilégiée perpendiculaireantjde grain/é.

Suite au déplacement des joints de grains, lesiseslide Chrome se retrouvent enveloppés a
I'intérieur de I'austénite (Figure V.13).
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25kU

Figure V.12 : Résultats de la Microscopie Electromjue a Balayage illustrant la précipitation de la plase
sigma et I'orientation privilégiée des carbures d€hrome au niveau des joint de grains.

62



Chapitre V. Résultats et interprétations
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Figure V.14 : Résultats de la Microscopie Electromgjue a Balayage indiquant le déplacement des jointe
grains et la discontinuité de la précipitation degsarbures de Chrome.

63



intensité

Chapitre V. Résultats et interprétations

Ceci dit, apres I'hypertrempe, la ferrite qui esuiée est métastable, au cours du chauffage
elle se décompose suivant une transformation sdérelsla la réaction eutectoide en austénite
secondaire, en carbures de Chrome tgie;Cs et en phase sigma selon les réactions
suivants :

0 —» CsCs + 12
0—»a+

En fait, lors du chauffage, 'austénite secondairese formant absorbe le Nickel gu’elle puise
dans la ferrite et rejette le Chrome et le Molyleléhinsi, les régions ferritiques avoisinantes
s’enrichissent en Molybdene et en Chrome et s’appeaent en Nickel ce qui engendre, en
premier lieu, I'apparition des carbures de Chromiepguvent servir comme sites favorables
pour la précipitation de la phase sigma qui apparaseconde position.

V.1.2.3 Caractérisation par rayons X et microanalys

Un exemple des résultats de la diffraction desmay$ est donné dans la Figure V.15. Dans
I’échantillon ayant subit le revenu pendant 15 noin,remarque principalement la présence
des pics relatifs aux deux phases ferritique etéaitgque. L'évolution des intensités des pics

est telle que les intensités des pics de ferritairdient lorsque le temps de maintiens
augmente, alors gue les intensités des pics ditstéugmentent [égerement. On remarque
aussi l'apparition de nouveaux pics représentaninaavelles phases et dont l'intensité

augmente au fur et a mesure que le temps de mmaiatigmente. Ces observations révelent
gu’'au cours des traitements thermiques qu’ont daebiechantillons la ferrite se décompose
en austénite secondaing)(et en phases secondair€s,(Cs et phase sigma).

3
9000 - —— 1150 850 MB 7h
3 —— 1150 850 MB 3h
8000 - 4 —— 1150 850 MB 15 min

7000 +
6000 -
5000 - 4

4000 +

11

3000 -

2000 -

1000 -

0 T T T T T T T T T 1
20 30 40 50 60 70 80 90 100 110 120

deuxteta (9

Figure V.15 : Résultats de la diffraction des rayos X pour I'échantillon hypertrempé a partir de 1150°C.
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Dans la Figure V.15 nous avods: Crx3Cs (420) ; 2 :0 (410) ; 3:y (111) ; 4 :a (100) ;
5:0(202); 6:0 (411); 7: CrCs (440); 8:0 (331); 9:y (200); 10:y (220); 11 :a
(211).

Les résultats de la microanalyse sont donnés daRglre V.16, le Tableau V.1 regroupe les
compositions chimiques de la ferrite, de l'austeitde la phase sigma.

Z8kL

1.00 200 F.00 .00 S.00 &_00 .o H.00

Figure V.16 : Résultats de la microanalyse pour léhantillon hypertrempé a partir de 1050 °C puis
revenu a 850 °C pendant 420 min .
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Tableau V.1 : Compositions chimiques des trois phas austénite, ferrite et phase sigma.

Si Mo Cr Fe Ni

Wt% | At% | Wt% | At% | Wt%| At% | Wit% | At%| Wit% At%

Austénite 047, 092 292 1.69 21/23.27| 66.53 66.248.32| 7.88

Ferrite 0.40| 0.78 2.09 1.21 25.fy@7.26| 67.81 66.994.00 | 3.76

Sigma 093] 1.86 894 525 29.431.87| 56.51] 56.99 4.21 | 4.03

Ainsi donc, le traitement de revenu a 850 °C engetal précipitation de la phase sigma et
des carbures de Chrome. Cette précipitation apéudécomposition eutectoide de la ferrite
en phase sigma, en carbures de Chrome €peCs et en austénite secondaing) (par
germination hétérogéne sur des sites préféremjigdssont les joints de graip® et od/s. Ce
résultat est confirmé par la diffraction des ray&ns

La microanalyse montre que la phase sigma, comrferrige, est riche en Molybdene et en
Chrome tandis que l'austénite est riche en Nidkalphase sigma aprés sa germination croit a
I'intérieur de la ferrite.

Lorsque le temps de maintien a 850 °C augmentigue de la phase sigma qui précipite
augmente, ce facteur est donc favorable a la ptétgm.

V.2 Cinétique de la précipitation de la phase sigma

L’étude de la cinétigue de précipitation de la ghaggma a été réalisée pour les trois
températures d’hypertrempe (1050 °C, 1150 °C ed 225. Cependant, nous nous contentons
dans ce travail de présenter avec plus de détéusllition du taux de la phase sigma qui

précipite en fonction du temps de maintien pourdekantillons hypertrempés a partir de

1050 °C puis revenu a 850 °C dans les trois zoada doudure (Figure V.17). On remarque
que la ZAT présente le taux de phase sigma legdn®, s’ensuit alors la ZF et enfin le MB.

Ceci est d0 a l'effet combiné du taux de ferritede la répartition des éléments d’alliage
entre l'austénite et la ferrite. En effet, un tade ferrite important est favorable a une
précipitation plus rapide et plus significative ldephase sigma surtout quand on sait que le
refroidissement assez rapide du joint soudé negtguas la diffusion des éléments d’alliage.

La Figure V.18 donne I'évolution de la fractionrtsformeéey en fonction du temps avec :
y: : fraction transformée dans le métal de base.

y. . fraction transformée dans la ZAT.

66



Chapitre V. Résultats et interprétations

ys : fraction transformée dans la zone fondue.
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Figure V.17 : Courbe donnant I'évolution du taux de la phase siganqui précipite en fonction du temps.
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Figure V.18 : Evolution de la fraction transforméeen fonction du temps dans les trois zones de la shwe.

La courbe d’évolution, dont la forme est sigmoidadeit une loi de JMA décrite par
I'équation (lIl.7). En tracant la courde(In(1/(1-y))) en fonction ddn(t) (Figure V.19), on
constate qu’elle est linéaire de type ax +  avec une équation d’évolution donnée dans la
relation V.3.
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z1=1,151x - 10,161 72 = 1,1624x - 10,185 73 =1,1484x - 10,12
R? = 0,848 R? = 0,9802 R? =0,9835

1 e MB
= ZAT
0,5 1 A ZF

10

In(In(1/(1-y)))
o
ol

In(t)

Figure V.19 : Courbe représentant I'évolution de In(In(1/(1-y)))en fonction de In (t) pour les échantillons
hypertrempés a partir de 1050 °C puis revenus a 85C.

1.1510Int - 10.161.....MB
In[ln(l 1 j] = 11.1624 Int - 10.185......ZAT
y 1.1484Int - 10.120.......ZF

(V.3)

On détermine ainsi expérimentalement les paramétreisn de I'Equation 1lIl.7 que nous
présentons ci-dessous :

0.00014657....MB 1.151....MB
k =<0.0001587.....ZAT , n=+:11624....ZAT
0.0001489....ZF 1.1484.....ZF

On aura finalement la fraction transformée qui @goavec le temps de maintien pour les
échantillons hypertrempés a partir de 1050 °C penenus a 850 °C selon les équations

suivantes :
1-exp(-0.00014657 )**>*....MB

y = {1-exp(-0.0001587 )*16%*  ZAT
1-exp(-0.000148% )-8, ... ZF

(V.4)
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En suivant les mémes étapes que précédemmentenmde les différentes valeurs ketn
pour les deux autres températures d’hypertrempenque avons regroupé dans le Tableau
V.2 et les Figures V.20 et V.21.

Tableau V.2 : Evolution des paramétrek etn en fonction de la température d'hypertrempe dansds trois
zones de la soudure

1050 °C 1150 °C 1250 °C
MB ZAT ZF MB ZAT ZF MB ZAT ZF

n 1.151 | 1.1624 1.1484| 1.2341| 1.3193| 1.2639| 1.515 | 1.4181 1.4476

kx10°

(Y 146.57| 158.7 | 148.9] 120.34 146.1 | 135.93 104.98| 103.16| 100.27

0,00016
0,00014 1
0,00012
0,0001

k 0,00008 1
0,00006 1
0,00004 |
0,00002 1

O i

01050 T
1150 T
01250 T

MB ZAT ZF

Figure V.20 : Evolution de la constante de vitessk en fonction de la température d’hypertrempe dansds
trois zones de la soudure.

1,6
1,41
1,2+

@ 1050 €
B 1150 C
01250 C

n 0,8-
0,61
0,41
0,21

MB ZAT ZF

Figure V.21 : Evolution du parametren en fonction de la température d’hypertrempe dansds trois zones
de la soudure.

69



Chapitre V. Résultats et interprétations

On constate, en fait, que la valeur de la constd@tétessd dans la ZAT est plus élevée que
dans la zone fondue, le métal de base présent@darda plus faible. Ainsi la cinétique de
précipitation est plus rapide dans la ZAT, elle rdéclorsque la constante de vitedse
diminue. Aussi dans toutes les zones de la soudmreinétique de précipitation est plus
importante apres une hypertrempe a partir de 1050 s’ensuit apres les échantillons
hypertrempés a partir de 1150 °C et enfin ceux Hygrapés a partir de 1250 °C.

La fraction transformée pour les échantillons hieenpés a partir de 1150 °C est donnée
dans I'Equation V.5

1 - exp(-0.00012034t )#* ... MB
y = 11— exp(-0.0001461t )19 ....... ZAT
1 - exp(—0.00013593t )*%%% .. ZF

(V.5)

Elle est pour les échantillons hypertrempés ampaetil250 °C comme sulit :

1- exp(-0.0001049& )***°......MB
y = 11-exp(-0.0001031& )-8 ZAT (V.6)
1- exp(-0.00010027 )44 ... ZF

La Figure V.22 représente I'évolution de la frantivansformée calculée en fonction du
temps dans le métal de base pour les trois temypésat’hypertrempe.

0,9 -
0,8 -
0,7 -
0,6

------- y(1050 T)
—-—--y(1150 T)
— y(1250 T)

0,4 -
0,3 -
0,2

10 1000 100000 10000000

t(s)

Figure V.22 : Evolution de la fraction transforméecalculée en fonction du temps dans le métal de base
pour les trois températures d’hypertrempe.
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Si on regarde la courbe représentative de I'évatutie la vitesse de précipitatioly/dt en
fonction du temps (Equation V.7) dans les trois exomle la soudure des échantillons
hypertrempés a partir de 1050 °C, comme illustmésda Figure V.23, on remarque qu’on
peut la diviser en trois parties :

dy/dt = nk (kt}™* exp[-(kt)] (V.7)

0,00012 -

0,0001

0,00008 -

0,00006

dy/dt (/s)

0,00004 -

0,00002

0 \ ‘
10 1000 100000

t(s)

Figure V.23 : Evolution de la vitesse de précipitabn (dy/dt) en fonction de In(t) dans les échantiins
hypertrempés a partir de 1050 °C.

= t <20 min

Dans cette partie la vitesse croit avec le tempwalatien. Cette partie peut correspondre
au premier stade de la transformation a savoirédaipitation des premiers germes de la
phase sigma ou I'on assiste a I'apparition de pits dont le nombre est trés élevé et la
taille petite.

= 20min<t< 11h

Dans cette partie la vitesse de précipitation dédarsque le temps de maintien
augmente. Cette partie peut correspondre au deax#ade de la transformation ou on
assiste a une compétition entre les premiers geguiesnt déja précipité et qui dans ce
stade tendent a croitre et les nouveaux germgsrécipitent. Le nombre de précipités qui
apparaissent est faible par rapport au premieestad

= t>11h

Dans cette partie la vitesse de précipitation efienCette partie peut correspondre au
dernier stade de la transformation a savoir laesza&nce ou les grands grains croissent au
détriment des plus petits qui sont éliminés.
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La Figure V.24 montre I'évolution de la vitesse gi&cipitation en fonction du temps de
maintien a 850 °C dans le métal de base pour t@s températures d’hypertrempe. On
remarque en premier lieu que la vitesse maximalaindie lorsque la température
d’hypertrempe augmente, on constate aussi que tduesn 85 premiéres minutes les
échantillons hypertrempés a partir de 1050 °C ptése la cinétique de précipitation la plus
élevée, viennent ensuite ceux hypertrempés a ptil150 °C et enfin les échantillons
hypertrempés a partir de 1250 °C mais au-dela dmi8btes, c'est I'inverse qui se produit
puisque les échantillons hypertrempés a partir d801°C présentent les vitesses de
précipitation les plus élevées, viennent ensugeclehantillons hypertempés a partir de 1150

°C et enfin ceux hypertrempés a partir de 1050 °C.

0,00012 ~

0,0001 ~

————— MB(1050 <)
— MB(1150 T)

0,00008 -
------- MB(1250 )

0,00006 -

dy/dt(/s)

0,00004 ~

0,00002 ~

O I I I : 1
10 100 1000 10000 100000

t(s)

Figure V.24 : Evolution de la vitesse de précipitén en fonction du temps dans le métal de base poles
trois températures d'hypertrempe.

On peut aussi déterminer le temps et la fractiarcgumespondent a la cinétique maximale de
précipitation. Pour cela on calcule la dérivéealeitesse de précipitation, on aura ainsi :

2—23’ = (kt)"nexg- (kt)”]LG(kt)n (V.8)
t t

En annulant cette dérivée, on obtient le tempsespondant a la cinétique maximale de
précipitation :
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ki n

1
W= V.9)
En remplacant, on trouve la fraction transforméecquespond a la cinétique maximale :

Yo =1- ex;{ﬂj (V.10)

n

On regroupe dans le Tableau V.3 les valetyset y, pour les trois températures
d’hypertrempe.

Tableau V.3 : valeurs det,, ety,, pour les trois températures d'hypertrempe.

Température (°C 1050 °C 1150 °C 1250 °C
tm 11 17.8 40
Ym 0.123 0.173 0.288

On remarque donc que plus la température d’hypepeeaugmente, plus le temps et la
fraction correspondant a la cinétigue maximaleréeipitation augmentent.

La Figure V.25 montre I'évolution du taux de phasgma qui précipite en fonction de la
température d’hypertrempe. On constate en fait lgugux de phase sigma qui précipite
diminue lorsque la température d’hypertrempe augenefn effet, quand la température
d’hypertrempe augmente deux modifications ont lgéabord 'augmentation de la teneur en
ferrite et aussi le grossissement des grains.

30 ~
25 -

20 - —e— 40 min

15 + —a— 180 min
—— 420 min

igma

% s

10 -

S \

0 : 1 : 1 : |

1000 1100 1200 1300
T d'hypertrempe (T)

Figure V.25 : Evolution du taux de la phase sigmaweec la température d’hypertrempe dans le métal de
base.
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En dautres termes, lorsque la température d’hygmppe augmente le taux de ferrite

augmente ce qui est a priori favorable a la prétipn de la phase sigma tandis que la
surface spécifique des joints de grains diminuguieest défavorable a la précipitation. Mais
il faut prendre en considération I'évolution deefficients de partage des €léments d’alliage
entre l'austénite et la ferrite avec la températigure 11.3b), qui tendent vers l'unité quand

la température augmente. Ainsi donc, lorsque lap&rature augmente, le taux de ferrite
augmente mais les teneurs en Chrome et en Molybdigme la ferrite diminuent. En tenant

compte de tous ces facteurs, on peut expliguemiéndtion du taux de la phase sigma qui

précipite lorsque la température augmente.

Ceci dit, le modele empirique de Johnson-Mehl-Avraniisé dans cette étude permet de
décrire la cinétique de précipitation de la phagma dans 'acier inoxydable duplex 2205.

V.3 Effet du revenu sur La résilience

L’évolution de I'énergie de rupture en fonction gimps de maintien est représentée dans la
Figure V.26. On remarque d’abord une chute dramatide I'énergie de rupture dés les
premiers instants de maintien. Ainsi, elle pass@&ld dans la ZAT apres 15 min a 13 J (la
moitié) apres 60 min. ceci est un signe que I'apend de sa ductilité. De plus, on remarque
qgue I'énergie de rupture dans la ZAT est plus deywée dans la ZF. Ainsi donc, la ZAT est
plus ductile que la ZF. La phase sigma est doncphiase fragile. Sa précipitation provoque
la perte de la résilience de I'acier inoxydableldu2205.

25 -
20 - o ZAT
= ZF
S
o 15
(@]
@
3
10 -
L 4
. L 4
5 _
[ ] *
O I I !
0 200 400 600
temps (min)

Figure V.26 : Résultats de I'essai de résilience a 20 °C pour léshantillons hypertrempés a partir de 1150
°C.
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Les Figures V.27 et V.28 montrent les résultatsabservation au MEB des faciés de rupture
des échantillons hypertrempés a partir de 1150El@s indiquent que dans les premiers
instants de maintien (Figures V.27a et V.28a) latute est typiquement ductile puisqu’on
dénombre un nombre important de cupules profondesgées dans la direction de la
déformation plastique, on remarque aussi I'apioaritle quelques facettes séparées par des
longuettes, mais aprés un maintien pendant 7h (&3gu.27b et V.28b), on constate que le
mécanisme de rupture devient fragile. Ces Figureatrant des zones de clivages et font
apparaitre plusieurs fissures et des rivieres gparent ces zoneBes travaux [25] ont
montré que la dureté de la ferrite augmente coraitment lorsque le temps de maintien a
850 °C augmente, tandis que la dureté de l'aust@@imeure pratiguement constante. En se
basant sur ces observations, des études [13] ppbser qu’en plus de I'effet fragilisant de la
précipitation des phases secondaires cité précédamiia chute brusque de la ductilité est
aussi due a I'évolution microstructurale de laiferr

Figure V.27 : Résultats de I'observation au MEB des facies de ragre dans la ZAT : (a) aprés maintien a
850 °C pendant 60 min ; (b) aprés maintien a 850 °@endant 420 min.
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F >./ 93
) Ry
. % 4 >
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Figure V.28 : Résultats de I'observation au MEB defaciés de rupture dans la ZF : (a) aprés mairgn a
850 °C pendant 60 min ; (b) aprés maintien a 850 °@endant 420 min.
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Conclusion Générale.

Nous présentons au terme de cette étude I'ensatabies constatations :

» Les cycles thermiques de soudage conduisent adressement de la ZAT et de la zone
fondue en ferrite, ils provoquent aussi le grossisnt des grains. Cependant, on
n'observe aucun signe de précipitation de phasesndaires aprés l'opération de
soudage.

» Les traitements thermiques d’hypertrempe permetterdissoudre tous les précipités. lls
provoquent, toutefois, une augmentation du tauted#e et un grossissement des grains
(donc une diminution de la surface spécifique desg de grains), alors que le revenu a
850 °C conduit a I'apparition de la phase sigmaest carbures de Chrome.

= La microscopie optique et électronique a balayddER) réevélent une décomposition
semblable a la transformation eutectoide de ldatdean phase sigma, en carbures de
Chrome typeCr,3Cs et en austénite secondaipe) (@pres maintien a 850 °C, résultat que
confirme la diffraction des rayons X. La microarsgymontre que la phase sigma, comme
la ferrite, est riche en Molybdene et en Chromelisaque I'austénite est riche en Nickel.
La précipitation de la phase sigma a eu lieu sw slees préférentiels tels que les
interfacesylo, yly et les carbures de Chrome qui apparaissent alkastprecipités de
phase sigma qui germent initialement au niveau idesfaces croient par la suite a
I'intérieur de la ferrite.

= Le grossissement des grains implique la diminutdes sites préférentiels de la
précipitation et donc une diminution du taux d@hease sigma et de carbures de Chrome
qui précipitent, c’est donc un facteur défavorgimar la précipitation.

= Bien que le taux de ferrite soit a priori favoraldela précipitation, son effet reste
conditionné par la répartition des éléments, eniquéier le Chrome et le Molybdéne,
entre l'austénite et la ferrite. Ainsi, méme sitdéeix de ferrite est important lorsque la
température d’hypertrempe est élevée, le fait gaecbefficients de partage des éléments
convergent vers l'unité au fur et & mesure queetapérature augmente et en tenant
compte du grossissement des grains (et donc deniaudion de la densité des joints de
grains), la teneur de la phase sigma et des carbdee Chromes typ€r,3Cs qui
précipitent diminue.

= Nous assistons aussi durant les traitements thaasiqu’ont subit les échantillons a une
évolution de la structure en bande typique degaaexydables duplex laminés qui tend
a disparaitre apres l'opération de soudage, lorsigudéempérature d’hypertrempe
augmente et quand le temps de maintien a 850 °Qexnignt.

= La cinétique de précipitation de la phase sigmalest carbures de Chrome peut étre
décrite par le modéle empirique de Johnson-Mehb#Awr Elle est plus rapide (pour une
méme température d’hypertrempe) dans la ZAT, siemsors la zone fondue et enfin le
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métal de base, et pour une méme zone aprés rgppd a partir de 1050 °C, puis
1150 °C et enfin 1250 °C.

» La précipitation de la phase sigma et des carldegShrome conduit a la fragilisation de
I'acier inoxydable duplex 2205 qui perd sa dudildes les premiers instants de
maintien a 850 °C, la phase sigma est donc uneeghegile.

Nous nous permettons, enfin, de proposer quelq@smmandations qu’on peut résumer en
ce qui suit :

= En plus des facteurs que nous avons évoqué dates éeide et dont dépend la
précipitation de la phase sigma et des carbureShdeme, un autre facteur doit étre pris
en considération, a savoir, les relations d’origotecristallographique entre les grains de
la phase sigma et les grains d’austénite et dieeferr

= Aussi faut-il prendre en considération I'évolutiates coefficients de partages des
éléments entre I'austénite et la ferrite au coesstdaitements thermiques.

= Nous observons l'apparition de précipités de tquélte regroupés dans des colonies ainsi
que des précipités paralleles sous formes d’aapith l'intérieur de la ferrite. Ce
phénomene est observé initialement dans les édtbasthypertrempés a partir de 1150
°C mais est beaucoup plus important dans les éttbasthypertrempés a partir de 1250
°C. il est donc recommandé de s’y intéresser.

* Nous souhaitons enfin souligner le fait que le dhagme pseudo-binaire Fe-Cr-Ni a 70%
Fe (Figure 11.2) ne tient pas compte de la préaijwn de la phase sigma a 850 °C dans les
aciers inoxydables duplex.
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I Les phases secondaires

Intervalle de
Phase Symbole| Type Formule temeerature Réseau cristallin Pa_ram(_atres
(°C) cristallins
Carbure de a=4.52,
— M-C, (Cr,Fe,M0)Cs 950 — 1050 | Orthorhombique b=6.69,
Chrome i
c=12.11
Carbure de . a=10.59 -
Chrome — M23Cs (Cr,Fe,Mo0)sCs 600 — 950 Cubique 10.68
Carbure de : a=10.93 -
Chrome — MeC (Cr,Fe,Mo0)C 700 — 950 Cubique 11.28
Nitrure de a=2.77,
Chrome — M,N (Cr,Fe)N 650 — 950 Hexagonal c=4.46
Nitrure de :
Chrome — MN CrN — Cubique —
Nitrure de —
Chrome — M:sN Fe:Mo13N, 550 — 600 — a=6.47
, , . a=8.79,
Sigma o AB (Fe,Cr,Mo,Ni) 550 — 1050 Tétragonal c=454
FeseCrioMo1o a=8.86 —
Chi X A4sB1o (FeNi)gecrlg(TiMO)4 600 — 900 CUbique 8 92
Alpha prime o — CrFe 350 — 550 Cubique a=2.877
a=4.73 -
Laves n AB | (FeCry(Mo,Nb,Ti,Si)| 550 - 900 Hexagonal 4.82, c=7.26
—7.85
, a=10.903,
R R — (Fe,Mo,Cr,Ni) 550 - 650 | Rhombohedral c=19 347
a=4.05,
Tau T — — 550 — 650 | Orthorhombique| b=4.84,
c=2.86
G G — >14% Si 300 - 400 — —
— Typel <650 CFC —
Austénite 2 — Type2 650 — 850 — —
secondaire i — Type3 700 — 900 — —
Pi o — Fe;Mo413N4 550 - 600 Cubique a=6.47

Epsilon
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IIT Diagramme de Schaeffler

Mickel Equivalent = %MNi + 30 x %L + 0.5 % %Mn
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VI Diagramme de Delong

Nirkel Equivalent = SNl + 30 ¢ %360 + 30 x %N + 0.5 v Shin
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Chromivm Eqaivalent = %0r + %Mo - 1.5 x %Si + 0.3 x “=hb
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V Diagramme WRC

Mickel Equivalent = %Ni + 35 % %C + 20 x %M+ 0.25 % %Cu
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