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Résumé & Abstract & uaila

/ Résumé \
Ce travail vise a développer les premiéres étapes de la modélisation de la cinétique de croissance des couches

borurées, formées sur la surface de I'acier inoxydable 316L, en rappelons que la formation de ces couches se fait
par la boruration, qui est la diffusion d'atome de Bore sur la surface de substrat sous l'effet de température qui
comprise entre 800°C et 1000°C. Les travaux empiriques montrent la présence des couches de Fe,B et FeB et des
autres apparences comme : NisB, Ni,B, Cr,B, NiB et CrB, suite a I'analyse de rayons X. Il est dans ce sens que
nous illustrons les phases qui correspondent a chaque pourcentage des éléments de l'acier d'une part et avec
I'atome de Bore d'autre part, et nous prenons en compte les pourcentages qui ont une valeur élevée, on notera en
particulier le Chrome et Nickel, et ce par I'utilisation de logiciel ThermoCalc®, on a calculé aussi certaines valeurs
thermodynamique de ces phases. Nous traitons également la simulation dans logiciel DICTRA®, qui est I'un des
logiciels de simulation de transformation contr6lée par diffusion. On suppose l'existence d'une phase avec une
variation de températures (800°C, 850°C, 900°C, 950°C et 1000°C) et des durées de boruration (1/2h, 1h, 2h, 4h,
6h et 8h). On a remarqué I'accord avec les résultats expérimentaux aux températures 800°C et 850°C et pour un
temps déterminé a 900°C, équivalant a une heure, aprés nous observons la divergence des valeurs entre
I'expérimentale et la simulation. Nous sommes revenus sur les causes et a la considération de la formation d’'une
phase, et la non considération des autres éléments constituant I'acier 316L, qui peuvent également jouer un role,

Qsi que la particularité de logiciel DICTRA®, qui ne se considéere pas la stcechiométrie des phases. J

ots-clés : Borures, cinétique de croissance, boruration, ThermoCalc®, DICTRA®.

Abstract

This work aims at developing the first stapes of the modelling of the growth kinetics of boride layers, forming at the
surface of 316L stainless steel; we recall that the formation of these layers by boriding, which is the diffusion of
Boron atom on the surface of the substrate, at a high temperature between 800°C and 1000°C. The empirical work
shows the presence of the layers of Fe,B and FeB and the other appearances like NisB, Ni,B, Cr,B, NiB and CrB,
following the X-ray analysis, it is in this sense that we illustrate the corresponding phase, each percentage of the
elements of steel on the one hand and with the Boron atom on the other hand, and we take into account the
percentage which have a high value of this steel, notably Chromium and Nickel, this by the use of ThermoCalc®
software, we have also been calculated some thermodynamic values of these phases. We also treat simulation in
software DICTRA®, which is one of the software that performs diffusion-controlled transformation simulation, we
assume the existence of one phase with a temperature variation (800°C, 850°C, 900°C, 950°C and 1000°C) and
boriding times (1/2h, 1h, 2h, 4h, 6h and 8h), the agreement with the experimental results at temperatures of 800°C
and 850°C and for a determined time of 900°C, equivalent to one hour, after observing the divergence of values
between experimental and simulation, we returned the causes to the consideration of the formation of one phase,
and not token of the other elements constituting 316L steel, which may also play a role, as well as the particularity of
DICTRA® software, which does not consider itself to be stoichiometric of the phases.

wwords: Borides, growth kinetics, boriding (boronizing), ThermoCalc®, DICTRA®. /
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Introduction générale

Introduction générale

L’évolution économique et technologique augmente d’une fagon remarquable, ces évolutions
exigent des consommations tres importantes en énergie, dues essentiellement aux matériaux
utilisés, pour permettre de réduire cette consommation et pour la satisfaction de nos besoins en
matiére par exemple de la sécurité et de la conformité. Cela impose un développement et/ou
amélioration au niveau des matéeriaux, impliquant la naissance de nouveaux concepts [1], offrant
des propriétés physiques et mécaniques trés intéressantes, donc, la recherche de nouveaux
matériaux aux propriétés physiques, mécaniques et/ou chimiques specifiques est un enjeu majeur
de Dl’industrie actuelle et ce, quels que soient les domaines d’application considérés
(biomatériaux, microélectronique, matériaux émergents et de contact, etc.).

L’argument principal derriére cette recherche est lié aux aspects economiques (codts), et
environnementale, qui poussent a 1’acquisition des moyens propres a ces arguments. Dans
I’industrie surtout mécanique, 1’idée d’avoir des picces plus résistantes a : 1’usure, la corrosion,
la fatigue, ..., cela conduit a développer des procédés plus avantageux et moins couteux, on cite
par exemple le traitement de surface, I’un des procédés qui permet d’avoir une fiabilité de la
résistance des différentes pieces aux milieux agressifs.

Parmi ces traitements, la boruration est un traitement thermochimique de surface, connu depuis
1895 et utilisé dans les applications industrielles vers les années 70 dans plusieurs pays [2]. Ce
procédé consiste a emballer les piéces a traiter dans des caisses en acier remplies de poudre de
boruration qui contient trois composants, source de bore, activateur et le diluant, puis a chauffer
ces caisses dans des fours a moufle pendant une durée suffisante de telle sorte que la température
soit homogene a travers tout le volume de la poudre, I’intérét de ce procédé qui sera I’objet du
premier chapitre de ce travail, donne une bonne teneur a 1’usure, a 1’abrasion et une bonne
résistance a la corrosion surtout dans les milieux a haute température.

L’application de ce traitement sur 1’acier inoxydable 316L conduit encore plus a des
améliorations des propriétés de resistance notamment 1’usure et la corrosion. Cette application
basée principalement sur le phénomene de la diffusion qui a ete établi par Fick, en 1855 : elle
exprime, un flux d’atomes dans une direction donnée du cristal, ainsi que la définition d’une
grandeur importante en physique ; le coefficient de diffusion intervient dans deux lois
fondamentales, appelées lois de Fick, qui seront appliquées pour la modélisation de la cinétique
de croissance des couches borurées.
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Grace a I’évolution des moyens informatiques connus de nos jours, la modélisation numérique
est devenue aujourd’hui une étape incontournable dans le monde de I’industrie vu son role

indispensable dans le développement et I’optimisation des procédés [3].

L’objectif du présent travail est une contribution aux travaux de recherche sur la modélisation de
la cinétique de croissance des couches borurées, suivant un phénomeéne de la diffusion du bore
dans un acier inoxydable 316L, qui ne sont pas entamées et/ou riche par la littérature.

Le premier chapitre, dans notre travail, est un apercu général sur le traitement de surface, plus
particuliérement sur ’un des traitements thermochimiques de surface, c’est la boruration, ses
différentes propriétés mécaniques, physiques et chimiques. Nous allons établir la cinétique de
croissance des couches borurées, les procédures de mesure d’épaisseur ainsi que leurs intéréts et
utilisations dans le domaine industriel.

Le second chapitre est consacré aux études des aciers inoxydables notamment 1’acier inoxydable
AISI 316L et ses applications, ainsi gqu'une étude sur le phénomeéne de la diffusion en général et
les lois mathématiques qui gouvernent ce phénomene.

Dans le troisieme chapitre, nous avons fait une étude bibliographique sur les systémes
d’équilibre (diagramme de phases) binaire et ternaire existant entre les éléments constituant des
pourcentages importants de 1’acier 316L avec le bore.

Le quatrieme chapitre est parmi les parties essentielles de notre travail, dont lequel nous allons
aborder la signification de la modélisation et les différents modeles existant pour la croissance
des couches borurées.

Une présentation des techniques expérimentales et des résultats obtenus ainsi qu’une discussion,
interprétation, comparaison et validation de ces résultats par rapport aux travaux réalisés
préalables par d’autres chercheurs, seront I’objet du cinquiéme chapitre.

Enfin, on terminera par une conclusion générale rappelant la problématique étudiée, et résumant
les principaux résultats obtenus et esquissant diverses recommandations et perspectives futures
pour nos travaux.
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1.1. Introduction

La partie bibliographie, de tout le manuscrit fera I’objet de ses premiers chapitres, dans
lesquelles nous allons étaler 1’état de 1’art en relation avec le théme abordé dans ce mémoire.
Nous commencerons par donner un apercu géneral sur les traitements de surface et plus
particuliérement sur I’un des traitements thermochimiques de surface «la boruration », en se
focalisant sur ces procédures, leurs proprietés mécaniques, physiques et chimiques et
I’influence de certains éléments sur ce traitement. Nous allons aborder aussi la cinétique de
croissance des couches borurées et la mesure d’épaisseur ainsi que leurs intéréts et leurs
utilisations dans le domaine industriel.

1.2. Traitements de surface

La surface du matériau est assez difficile a appréhender dans son ensemble. A chaque
échelle, il interviendra un certain nombre de phénomenes, ainsi qu'un certain nombre de
problemes a résoudre. De nombreux matériaux ne peuvent pas remplir pleinement leur role
sous forme massive :
- Soit on souhaite leur conférer des propriétés de surface spécifiques a I’application visée.
- Soit le milieu ambiant leur est nocif (usure, corrosion, etc.) [4].
L’expression « Traitements de surface » sous-entend I’ensemble des traitements réalisés a la
surface d’une piéce par différents procédés qu’ils sont présentés dans la figure 1.1. Ces
opérations de traitements est soit : mécanique, physique, chimique, soit électrochimique et
ont pour conséquence de modifier I'aspect ou la fonction de la surface des matériaux afin de
I'adapter a des conditions d'utilisation données.

* Dépdts électrolytiques
* Dépots chimiques

Voie humide * Dépots par immersion dans
un métal fondu
* Peinture
: . Fl

R <
~Revétememnts)

* Placage * Arc électrique
* Projection thermique —i * Plasma
* Rechargement par soudure * HVOF
Voie séche * Dépots chimiques en phase « Canon a détonation

Traitements VB'DEAU' (CVD.)
de surface [ | * Dépots physiques en phase
vapeur (PVD)

* Oxydation anodique

Conversion * Sulfuration

* Phosphatation
* Diffusion de métaux
* Diffusion de métalloides

Transformation * Fusion et trempe superficielle
structurale * Traitements mécaniques

Figure 1.1: Procédés de traitements de surface [5].

Certains traitements de surface consistent @ modifier la structure du matériau de base

(appelée substrat) sur une profondeur plus ou moins importante. Il s’agit des transformations

structurales, qui consistent a introduire des éléments étrangers dans le substrat, avec ou sans
-3-
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formation de nouveaux composés : il s’agit des couches de conversion et des couches de
conversion diffusée. D’autres, enfin, consistent a déposer un revétement sur le substrat.

Généralement, ces modifications conferent des propriétés particuliéres: sur le plan
esthétique par exemple, un aspect brillant, mat, satiné, velours ou coloreé est réalisé ; au plan
technique, amélioration des capacités anticorrosion, antiusure, de dureté, de résistance aux
frottements, de conductibilité, de soudabilité des pieces [6] et tenue en fatigue (résistance a
I’amorgage des fissures) [7]. Le traitement peut encore conférer des propriétés optiques,
magnétiques ou thermiques particulieres.

Les traitements de surface ont des applications dans de trés nombreux domaines, tels que
I'automobile, I'aéronautique, I'ingénierie industrielle ou électrique, le sport, I'électronique,
I'armement, etc., permettant I'amélioration de la qualité et des performances des piéces [6].

Le critéere de choix d’une procédure de traitement de surface est basé sur plusieurs

parameétres comme le montre la figure 1.2 ci-dessous.

Considérations é

Physique

Poraosité, Epaisseur,
Conductibilité thermique,
électrique, Rugosité.

Figure 1.2 : Critére de choix d’une procédure de traitement de surface [8].

Nous nous intéressons dans ce qui suit aux traitements thermochimiques.

1.3. Traitements thermochimiques “’de diffusion’’
1.3.1. Principe de traitement thermochimique
On donne le nom de traitement thermochimique (connu aussi sous le nom de traitement de
diffusion) a la saturation superficielle de l'acier ou d’un alliage en tel ou tel ¢lément (par
exemple : carbone, azote, bore, aluminium, chrome, etc.) ; par sa diffusion a I'état atomique
a partir d'un milieu extérieur porté, en général, a une température élevée, [9]. Pour enrichir la
couche superficielle d'un métal par des atomes d'un autre élément qui soit métallique ou non,
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on doit créer des conditions a la surface du métal qui doivent assurer le transport de ces
atomes a partir de cette surface ou bien vers cette surface.

Le probléme d'enrichir la couche superficielle d'un métal A par un autre métal B nécessite
que certaines conditions doivent étre remplies. Avant tout, il est nécessaire que le métal B
doive étre soluble dans le métal A a I'état solide [10]. Le pouvoir de diffusion d'un élément
est caractérise par son coefficient de diffusion et dépend de la température :

D = Doexp @7 (1)
Ou :
- D : Coefficient de diffusion.
- Do : Facture pré exponentiel indépendant de la température (m2/s) (dépend du matériau).
- Q : Energie d'activation de diffusion de I'élément considéré (J/mol, cal/mol ou eV/atome).

- R : Constante des gaz (8.314J/mol.K ou 5.192x10" eV/mol.K)
- T : Température absolue (K).

Le traitement thermochimique consiste a chauffer une piece jusqu'a la température donnée
dans un milieu gazeux, liquide ou solide, qui dégage facilement I'élément de diffusion a
I'état atomique, & maintenir sur cette température, puis a le refroidir. A la différence d'un
traitement thermique, un traitement thermochimique change non seulement la structure de
l'acier ou d’un alliage, mais aussi la composition chimique des couches superficielles, ce qui

permet de modifier dans de plus larges limites ses propriétés [9].

Dans certains cas, il y a transfert (diffusion) des atomes de I'élément ajouté non seulement a
la couche superficielle, mais aussi en profondeur du métal, lorsqu'il y a la saturation de la
couche superficielle [10].

Un traitement thermochimique compte trois stades élémentaires :

1. Processus dont le siege est le milieu extérieur et qui assure le dégagement de
I'élément diffusant a I'état atomique.
2. Contact des atomes d'élément diffusant avec la surface de la piece et formation des
liaisons chimiques (absorption).
3. Pénétration de I'élément saturant en profondeur dans le métal de base, c'est-a-dire,
diffusion [9-11].
La saturation des solutions solides d'insertion (dans le cas des éléments de faibles diametres
atomiques), rend la diffusion plus rapide que la saturation des solutions solides de
substitution (pour les atomes de grands diameétres).

La profondeur de pénétration est fonction de la température et de la durée de saturation, ainsi
que de la concentration de I'élément diffusant a la surface [9].

-5-
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1.3.2. Propriétés rechercheées :
Le traitement thermochimique a pour le but de modifier certaines caractéristiques mécaniques

et/ou améliorer certaines propriétés physique - chimique de surface, on cite par exemple :

- Augmentation de la dureté de surface (augmentation de la tenue a ’usure par abrasion)

- Diminution du coefficient de frottement (résistance a I’usure par frottement, grippage)

- Augmentation de la résistance a la corrosion.

- Augmentation de la résistance en fatigue (augmentation de la tenue en fatigue, fatigue
superficielle et fretting), ...

1.3.3. Différents types de traitement thermochimique
Par diffusion des métaux (le chrome « Cr », I’aluminium « Al », le niobium « Nb », le titane
«Ti»,...) ou des métalloides (le carbone « C », le bore « B », 1’azote « N », le soufre
« S »,...) dans un milieu associé au traitement thermochimique, on distingue les différents

types de traitement thermochimique suivant :

- Diffusion de bore — Boruration

- Diffusion d’azote — Nitruration

- Diffusion de soufre — Sulfuration

- Diffusion de zinc — Shérardisation

- Diffusion de carbone — Cémentation

- Diffusion de chrome — Chromisation

- Diffusion d’aluminium — Aluminisation

- Diffusion d’azote et d’oxygeéne — OXxynitruration

- Diffusion de carbone et d’azote — Carbonitruration

- Diffusion de soufre, d’azote et de carbone — Sulfonitrocarburation

- Diffusion d’oxygéne, d’azote et de carbone — Oxynitrocarburation [12].
Dans ce chapitre, nous présenterons seulement le type de traitement thermochimique de
diffusion de bore, c'est-a-dire la boruration ou bien le traitement de boruration. Dans certains
ouvrages la boruration est sous une famille portent le nom de la métallisation par
cémentation qui contient : la chromisation, la calorisation, la siliciuration et la boruration.

1.4. Traitement de boruration
1.4.1. Definition de boruration
La boruration (Boriding, Boronizing ) est I’'une des méthodes les plus importantes [13] et les
plus communes [14] de traitement thermochimique (ou bien traitement thermo-diffusion de
bore) de surface, aprés la carburation et la nitruration, dans laquelle les atomes de bore (B)
diffusés le long de surface de substrat d’un métal ou d’un alliage, [4, 13, 15-62] & une
température élevée, entre 540°C (1263 K) et 1090°C (1813K) [63] , pendant une duré de 1h
a 12 h, de préferable [37, 64-67].
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Ce traitement peut étre appliqué a une large gamme de matériaux (métaux ferreux, métaux
non ferreux et cermets) [25, 63-64, 67-73] et quelque superalliage [32, 35, 45, 55] dans un
milieu porteur des atomes de bore qui peut étre gazeux, liquide ou solide.

L’introduction des atomes de bore sur la surface de matrice, effectué par un processus de
réactivité chimique ou électrochimique [74], et ce, pour développer des couches de borures,
dont I’épaisseur varié¢ de 30 a 300 pum [75]et d'obtenir une dureté élevée de 1’ordre de 1500 a
2000 HV,[15, 23, 54, 76-78] parfois jusqu’a 3000HV [79], c’est la plus élevée de toutes
celles qui sont réalisées par traitements thermochimiques de I’acier [80]. Pour certains
alliages comme 1’alliage de titane (Ti), la dureté peut atteindre jusqu'a 4000 HV, [81]. Le
tableau 1.1 montre quelques valeurs de micro-dureté et les couches formées de certains
substrats lors de la boruration.

Substrat Phases présentes | Valeurs de microdureté Vickers
FeB 1900-2100
Fer (Fe) Fe,B 1800-2000
CoB 1850
Cobalt (Co) Co,B 1500-1600
CosB 700-800
Ni;B; 1600
Nickel (Ni) Ni,B 1500
Ni;B 900
Mo,B 1660
Molybdéne (Mo) MoB, 2330
Mo,Bs5 2400-2700
. . TiB 2500
Titane (Ti) TiB, 3370-4000
W,B 2700
Tungstene (W) WB 2700
W,Bs 2600
_— NbB, 2200
Niobium (Nb) NbB, /
Ta,B /
Tantale (Ta) TaB, 2500
Hafnium (Hf) HfB 2900
Zirconium (Zr) ZrB, 2250

Tableau 1.1 : Micro-dureté et les différentes couches formées lors du traitement de
boruration sur différents substrats [64].

La boruration conduit a la formation de deux types de borure (M,B, MB) ou bien (Fe, M),B
et (Fe, M)B, « M, c’est le métal »[82], généralement, ce traitement mene a la formation de
borure de fer (Fe,B et FeB) [26,28,34,44,48,56,83-97] et aussi FeBy [98], ce qui se confirme
par le diagramme d’équilibre de Fer-Bore, on verra ¢a par la suite, cette formation due a la
dispersion du bore dans le réseau cristallin de fer [76].

Selon certaines conditions en obtient une couche monophasée Fe,B (figure 1.3) ou une

couche biphasée Fe,B et FeB (figure 1.4) [99].
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La croissance des couches et I’épaisseur ainsi que leurs qualités dependent de la composition
chimique (concentration du bore) du milieu en contact avec la surface, de la température et
de la durée de traitement [27,29-31,37,39,41,45,50,54,62,67,77,100-108].

substraﬂ

Figure 1.3 : couche monophasée Fe,B [60] Figure 1.4 : Couche biphasée Fe,B et FeB [39]

1.4.2. Processus de boruration
La boruration est basée sur deux types essentiels de processus. La premiere, c’est la
diffusion de bore sur la surface de substrat pour former des couches, en deux phases Fe,B et
FeB (habituellement) ou une phase Fe;B.

La deuxiéme, c’est le contrdle de la diffusion, dans lequel la croissance ou la cinétique de
croissance [102] de couche due a I’épaisseur de la couche borurée a une température
particuliere peut étre accordée par la loi parabolique suivante :

d’=D.t 0)

Ou d: c’est I’épaisseur de la couche de borure ; D constante dépend de la température,
calculée d’aprés la loi d’ Arrhenius ; et t : c’est le temps.
Plus la température de boruration est élevée et/ou plus le temps de traitement est long, plus

la couche de borure est épaisse [109].

1.4.3. Procédures de boruration
La procédure de boruration est distinguée par trois voies : gazeuse, liquide et solide et
chaque technique présente des avantages et des inconvénients.

1.4.3.1. Borurations par voie gazeuse
Cette technique peu étre conduit par la décomposition thermique des composés évaporables

a base de bore. Ces composants sont : le diborane (B,Hg), les halogénures (BFs, BCl3 ou
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BBr3;) ou les composés organiques (le Trimétyle de bore (CHz)3B, le Triéthyl de bore
(C,Hs)3B).

Les différents inconvénients présentés, c’est :

- Latoxicité et I’inflammabilité de certaines gazes.

- La présentation de porosité des couches implique une corrosion de surface.

- La complexité et la cherté d’équipement utilisé pour traitement ou protection.
En effet, cette technique reste moins utilisée dans 1’industrie.

1.4.3.2. Borurations par voie liquide
Cette voie est applicable dans un milieu liquide a une température d’environ 950°C, mais
avec deux techniques différents, I’une s’effectue dans un bain chaud de sels fondus et
nécessite une réduction chimique du composant [67,72] porteur de bore et ’autre par la
méthode d’électrolytique dans le bain de sels fondus dans lequel il y a une réaction
électrochimique créée par I’application d’une tension.

1.4.3.2.1. Boruration chimique dans le bain des sels fondus

La plupart des ces traitements sont basés sur la réduction de fondus qui est le borax
(NayB4Oy) et c’est la source de bores, par un agent rédacteur tel que le carbure (B4C ou SiC),
un métal pur (Al ou Si) ou bien un ferro-alliage (Fe-Si, Fe- Mn, ...), aux températures de
900-950 °C, qui sont nécessaires de ramener la viscosité du bain a un niveau qui transfére de
la chaleur et de la masse raisonnable d'équipements.

On peut également introduire des chlorures ou des carbonates de métaux alcalins pour
améliorer les propriétés physico-chimiques des couches borurées.

1.4.3.2.2. Boruration électrochimique dans le bain de sels fondus

C’est la technique de boruration commerciale la plus ancienne et la plus utilisée. Elle a été
congue pendant les années 1930 en URSS, son principe consiste a immerger simultanément
la partie ferreuse agissant en tant que cathode et I’anode de graphite dans un bain contenant
le borax (Na,B4O7) fondus et le tétrafluoroborate de potassium KBF, a une température
comprise entre 600°C et 1050°C, selon la composition chimique du bain, pour une durée de

4 h, avec une densité de courant d’environ 0.15 Alem?.

Généralement en obtient une couche uniforme.
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1.4.3.3. Borurations par voie solide
1.4.3.3.1. Boruration avec des pates
Cette technique est utilisée quand la boruration avec des poudres est difficile, par exemple :
I’inaccessibilité au contact avec la poudre de certaines caractéristiques des rentrées ou quand
le masquage est trop cher ou long, ou a cause des grandes dimensions de surfaces, il consiste
a enrober par la pate la partie a borurer puis chauffer par effet Joule, par induction ou
placées dans un four conventionnel a une température atteignant les 800°C et plus pendant
une durée de 4 h.

Les pates utilisées doivent étre :

- Riches en bore (carbure de bore, ferrobore, bore amorphe, etc.) mené d’un activateur
(cryolite, fluoroborate) et d’un diluant inerte (alumine ou carbure de silicium)

- Composée d’un liant liquide de nature organique (méthyle cellulose, nitrocellulose
dissoute dans I’acétate de butyle).

Cette technique est d’intérét particulier pour 1’exigence partielle ou de la boruration

sélective.

1.4.3.3.2. Boruration avec des poudres

C’est ’'une des méthodes ayant prouvé une progression rapide d’utilisation dans le domaine
industriel et la plus largement favorisée, en raison de la simplicité de manipulation, de la
sécurité, de la propreté, de limite de besoin d’équipements utilisés, de la possibilité de
changer la composition et de 1’épargne économique résultante.

Cette technique consiste a emballer les pieces a traiter dans des caisses en acier remplies de
poudre de boruration qui contient trois composants, source de bore, activateur et le diluant,
puis a chauffer ces caisses dans des fours a moufle pendant une durée suffisante de telle
sorte que la température soit homogene a travers tout le volume de la poudre (figure 1.5).

Les compositions chimiques des poudres généralement utilisées sont :

* 5% B4C, 90% SiC, 5% NaBF,
* 5% B,4C, 90% SiC, 5% KBF,
* 50% B,4C, 45% SiC, 5% KBF,
+ 85% B,4C, 15% Na,CO3

* 80% B4C, 20% Na, CO3

« 95% B4C, 5% Na, B,O;

* 84% B,4C, 16% Na,B,0;
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La technique de poudre mene a 1’absence de la fissuration due a une diminution de la

contrainte résiduelle (Fe,B = effort de compression et FeB = contrainte de traction).

Cela représente un grand avantage de cette technique comparée a la technique de pate [64].

couvercle du creuset

_@T
agentde

boruration - | 100 mm
e I
1
I
|

I
s . agent de
Objet <+ bouration

pot de recuit  —_|

—ﬁ i«—u;m mm 1‘

vue de face

10-20 mm

Figure 1.5 : Diagramme de I'emballage d'une seule partie géométrique dans une boite de
boruration avec des poudres [64]

Remargue : % m, % w ou wt %, c’est le pourcentage en masse (weight) et at %, c’est le
pourcentage atomique.

1.4.3.3.3. Mécanisme de boruration par voie solide

La formation des couches borurées dans un milieu solide suit un mécanisme qui est géré par
des réactions chimiques suivantes :

L activateur NaBF, au début du traitement se décompose thermiquement selon la réaction
chimique (1.1) :
NaBF; (s) — NaF (s) + BF; (g) (1.1)

Le gaz BF; ainsi dégagé permet de réagir avec le fer contenu dans 1’acier et le carbure de
bore B4C suivant la réaction chimique (1.2) :

2Fe (s) + 1/13 BF3 (g) + 3/13 B4C— FeyB () + 3/52 CF4 (g) + 9/52 C (s) (1.2)
Le carbure B4C se décompose au contact du borure Fe,B a la température de 600 °C, selon
la réaction chimique (1.3) :

B4C (s) + Fe;B — 4 B (s) + C (s) + FesB (s) (1.3)
Le bore doit ensuite diffuser a travers la couche Fe;B en direction du substrat. Le borure
FeB peut aussi se former si la concentration en bore est de 16.23 % en masse, selon la
réaction chimique (1.4) :

FesB (s) + B (s) — 2 FeB (s) (1.4)
Lorsque la concentration en bore reste voisine de 9 % en masse, la couche borurée est
formée uniquement de Fe,B. Pour limiter la formation de la couche FeB, on utilise en
général un diluant inerte qui est le carbure de silicium (SiC) [4].
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1.4.3.4. Autre techniques de boruration
1.4.3.4.1. Boruration au plasma

La boruration au plasma peut étre employée pour les alliages ferreux et non ferreux. Des
mélanges des gaz tels que BCls-H,-Ar ou B,Hg-H, sont employés dans une chambre de
décharge luminescente pour favoriser la diffusion du bore dans le substrat. Autre les gaz qui
peuvent étre employés sont: B(OCHj3); et BF3 [4]. Avec Le mélange de BCls-Hz-Ar, le
traitement peut étre appliqué a de plus basses températures (600 °C) en comparaison avec
d'autres processus, énergie d'économie et en plus avec un bon contréle de composition et de
profondeur de couche de borure. En outre, des temps de traitement sont réduits en raison du
potentiel accru de bore comparé a la technique des poudres. L’inconvénient primaire de la
boruration au plasma est l'extrémité toxicité des gaz utilisés. Pour cette raison, cette
technique n'a pas gagné I'acceptation commerciale [64].

1.4.3.4.2. Boruration a plusieurs éléments

La boruration a plusieurs éléments est un traitement thermochimique comportant la diffusion
consécutive du bore et d'un ou plusieurs éléments métalliques comme I'aluminium, silicium,
chrome, vanadium et titane dans la surface composante.
Ce processus est réalisé entre une temperature de 850 °C a 1050 °C et implique deux étapes :
1. Boruration par des méthodes conventionnelles notamment : paquet, pate, et sel,
électrolytique méthodes de bain.
2. Dispersion des éléments métalliques par saupoudrage du mélange ou la fonte basée
sur borax dans la surface borure.
Il existe plusieurs méthodes de boruration a plusieurs éléments : Boroaluminisation,
Borosiliciuration, Borochromisation, Borochromtitanisation, Borovanadisation,
Borochromvanadisation, ....

Boroaluminisation : Boruration suivie de I'aluminisation. La couche compactée formée fournit
une bonne résistance a la corrosion, particulierement dans les environnements humides.

Borosiliciuration : Formation de FeSi dans la couche extérieure, ce qui augmente la
résistance a la corrosion sous contrainte.

Borochromisation : Chromisation ensuite boruration. La couche formée fournit une meilleure
résistance a l'oxydation que la boroaluminisation, et une résistance a l'usure améliorée
comparée avec celle de boruration traditionnelle.

Borochromtitanisation : Fournit une haute résistance a l'usure abrasive et a la corrosion, avec
une dureté qui peut atteindre les 5000 HV [64].

Borovanadisation et Borochromvanadisation : Les couches sont complétement confondues
avec une microdureté qui dépasse 3000 HV [64].
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1.4.4. Propriétés et caractéristiques des couches borurées
La lutte contre, I'abrasif, la pigQre de corrosion et I'usage de fatigue, exigent la plupart du
temps que les couches de borures aient une combinaison de dureté élevée, un faible
coefficient extérieur de frottement et résistance a la corrosion aux acides comme (HClI,
H3PO,4, H,SO4, HNO;3 et HCIO,) [47, 64, 72, 100] et liquide de zinc [110].

La formation d'une seule phase de Fe,B (avec une morphologie de dent de scie due a la
direction de diffusion préférée) est plus souhaitable qu'une couche de double phase avec
FeB. Le borure riche de la phase de FeB est considéré comme indesirable, car la fragilité de
la couche FeB devient un obstacle [61, 92, 93, 111-113], et la présence des deux couches
FeB et Fe,B n’est pas souhaitée dans 1’application industrielle. Parfois, on fait recours a
certaines méthodes pour minimiser cette fragilité. Parmi ces méthodes, on cite :

e L ’obtention d’une seule couche par 1’addition de SiC qui ralentit le processus de
boruration et réduit la formation de Fe,B [75, 92, 93, 114].
e Production des multi composant et des couches borurées complexe.
e Traitement de laser apres boruration (Laser Heat Treatement {LHT}) [92,93].
e Changement de phase par homogénéisation dans une poudre fusionnée composée de
NaCl et KCI avec I’addition d’oxygene implique une décomposition de la phase FeB
et favorise la formation de la phase Fe,B [95].
Les couches borurées sont stables capables de résister a des températures jusqu’au 1000°C
[90]. Selon la composition du substrat, la couche de borure développe une morphologie en
dents de scie et comporte une couche extérieure de FeB, orthorhombique avec 16,23 wt %
de bore et une couche adjacente intérieure de Fe,B tétragonale avec 8,83 wt % de bore [84-
86, 115, 116].

La boruration a des températures moins élevées et a courte durée meéne a la formation de
gros grains [44], et la haute teneure de carbone ralentie la diffusion de bore qui est au front
tel que rapporté par Brakman et al. [77, 82].

Le tableau 1.2 donne les caractéristiques physiques et chimiques des borures Fe;B et FeB.

Propriété Fe,B FeB
Température de Fusion (°C) 1390 1550
Température de Curie (°C) 742 325
Teneur en bore (% en masse) 8.83 16.23

Structure cristalline

Tétragonal centrée

Orthorhombique

Parameétre du réseau (nm)

a=0.5078, c=0.4249

a=0.405, b=0.55, ¢=0.295

Densité (g/cm®) 7.43 6.75
Coefficient de dilatation thermique (10°/°C) 7,65-9,2 aux environs de 800°C 23 entre 200-600°C
Micro-dureté (HV) 1800-2000 1900-2100
Module d’¢lasticité (GPa) 285-295 590
Résistivité électrique (uQ. cm) 10 20
Conductibilité thermique (W/m°C) 20-30 10-20
Ténacité K,c (MPa') 3.3 2.7

Tableau 1.2 : Propriéetés physico-chimiques et mécaniques des borures du fer [64,72].
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1.4.5. Influence des éléments sur la boruration
Les propriétés mécaniques des alliages borurées dépendent de la composition et de la
structure des couches de borure, donc, la variation de I’un d’éléments présents dans 1’alliage
(comme : Carbone, Chrome, Vanadium, Molybdéne, Manganéese, Nickel) engendre la
modification de la morphologie et certaines propriétés de la couche borurée et influe sur la
cinétique de croissance des couches borurées.

La figure 1.6 ci-dessous présente 1’effet des ¢éléments d’alliage en acier sur 1'épaisseur de
couche de borure.

1.45.1. Le carbone
Avec lI'augmentation de la teneur en carbone dans I'acier, la morphologie en dents de scie de
la couche de borure devient moins prononcée et une interface lisse est formée dans les aciers
fortement alliés.

Vu que la solubilité du carbone est négligeable dans les borures, donc, le carbone est chassé
de la couche de borure a la matrice et forme avec le bore des borocarbures de type Fes(B,C)
et Fey3(B,C)s sous forme de couche séparée entre la matrice et Fe,B. L’augmentation de la

teneur en carbone réduit ainsi 1’épaisseur de la couche borurée [116-118].

1.45.2. Lechrome
L’augmentation de la teneur en chrome favorise la formation de couches borurées biphasées
(Fe;B / FeB), due a la solubilité de chrome dans les borures et cela provoque aussi le
remplacement de fer dans la phase Fe,B pour former (Fe,Cr)B et (Fe,Cr).B . Si la teneur de
chrome atteint 13 % de masse, on peut avoir une formation de deux types de borures de
chrome (CrB et Cr,B), en plus de borures.

L'incorporation du chrome peut augmenter la micro-dureté de la couche de borure, mais elle
entraine également le bore a diffuser le long des joints de grains, ce qui réduit I’épaisseur des
couches borures et aplanit I’interface (couche borurée /substrat) et modifie ses propriétes.

1.4.5.3. Le nickel
La faible solubilité du nickel dans les borures entraine une ségrégation dans les couches
sous-adjacentes a Fe,B. Les aciers au nickel présents des couches borurées a dureté réduite.
La diminution de la dureté n’est pas observée sur les aciers au nickel-chrome. Ce qui est di
a la formation des borures complexes suivants : (Fe,Ni,Cr)B et (Fe,Ni,Cr),B.

1.4.5.4. Le molybdéne
La substitution partielle du fer par du molybdéne dans les deux borures FeB et Fe,B méne a
la formation des complexes de type (Fe,Mo)B et (Fe,M0),B. Ces composés entravent la
croissance de la couche borurée obtenue, leur dureté est proportionnelle a la teneur en
molybdéne.

1.45.5. Lesilicium et aluminium
Le silicium et I’aluminium sont presque insolubles dans le borure comme le carbone, ces
éléments sont déplacés en avant de la couche pendant sa croissance, ce qui conduit a la
formation des structures fragiles de types FeSig4Bog et FesSiB,, sous la couche de Fe,B.
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Les aciers sélectionnés pour la boruration ne devraient pas dépasser 0,8 % d’aluminium et
de silicium pour éviter la formation de ferrite.

1.4.5.6. Le manganese
Le manganese est un elément qui se dissout dans les couches borurées soit Fe2B ou FeB
donc il ne les affecte pas.
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Figure 1.6 : Effet des éléments d’alliage en acier sur I'épaisseur de couche de borure [64].

1.4.6. Cinétique de croissance des couches borurées et mesure d’épaisseur
1.4.6.1. Cinétique de croissance des couches

La croissance des couches se fera dés la diffusion de 1’atome de bore le long de surface dans
lequel ces atomes libérés par le milieu de boruration qui a adsorbé a la surface de substrat
par des mécanismes que nous avons vus auparavant, puis entrent en solution dans le matériau
de base. Lorsque la solubilité maximale du bore dans le substrat (généralement, I’acier) est
atteinte, des borures de type (Fe,Me),B se précipitent (Me=Fe, Cr, Ni, Mn, Co, Ti, Mo,
W,...) et représente un élément métallique [2] ou d’une fagon générale les borures obtenus
sont MeB, Me,B ou Me,By[119].

Avec I’augmentation de la concentration en bore a la surface de 1’acier, les premiers germes
de Fe,B apparaissent sur les points les plus réactifs de la surface du substrat (rayures,
rugosité, joint de grains dislocation, ...). Ces derniers augmentent dans la direction radiale
commengant par la zone de contact entre la surface du métal et les atomes de bore dans le
premier stade, par la suite les cristaux Fe,B augmentent le long de direction
cristallographique préférée [001] et d’orientés selon (002) [19,57,117-120], la figure 1.7 ci-
aprées présente les différents stades de Fe,B[121]. Pour la couche biphasée, la croissance de
la phase FeB suit la direction cristallographique [002] et la structure en dents de scie de la
phase FeB est en dessous de la phase Fe,B [97].
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Figure 1. 7 : Représentation des étapes de croissance des cristaux de Fe,B [121] :
- Etape 1 : Croissance sur la surface métallique ;

- Etape 2 : Croissance a l'intérieur suivant les orientations préférées (002) ;

- Etape 3 : Croissance menée en profondeur suivant la direction [001].
Avec le prolongement du maintien a haute temperature, la concentration du bore au niveau
de I'interface Fe/Fe,B atteint une valeur critique, ce qui conduit a 1’apparition des premiers
germes du borure FeB a la surface du substrat.

La croissance des couches borurées est considérée comme un processus a doubles interfaces,
c’est-a-dire que les réactions avec le bore s’effectuent dans deux interfaces :

e Fe,B/substrat pour les couches borurées monophasées
o FeB/Fe;B, Fe,B/substrat pour les couches borurées biphasées

La cinétique de croissance de couche suit une loi de type parabolique : d®> = D. t, (oud : est
I’épaisseur de la couche de borure ; D : constante dépendant de la température ; et t : est le
temps) [18,19,21-23,40,43,55,59,62,64,65,70,74,102,107], ce qui indique que la boruration
est dirigée par le phénomene de diffusion des atomes de bore a travers la couche borurée et
des variations de concentration illustrées par les deux lois de Fick que I'on va développer par
la suite (figure 1.8 a) et b)).

Plus la température de boruration est élevée, plus le temps de traitement est long et plus la
concentration est élevée, plus la couche de borure est épaisse [109], donc, la variance de tel
ou tel paramétre joue un réle important sur la morphologie des couches de borure ou bien
des phases de borure en conséquence sur la taille du grain. [122]
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Figure 1.8 : a) Effet de la température et le temps de boruration par poudre sur I'épaisseur
de la couche borurée dans un acier a faible teneur en carbone [64].
b) Les relations entre I'épaisseur de couche de borure et le temps des aciers
borurrés a 1000°C avec pate (B4C-Na,B407-NazAlFs) [47,64].
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La morphologie des couches de borures obtenues sur un acier AlISI 316L {Figure 1.9 a)et
b)} se présente sous une forme compacte et lisse [70,97] a une orientation perpendiculaire a
la surface traitée [45]. Les aciers inoxydables forme on générale deux couches [123].

X3I7B  SB8xm

Figure 1.9: Micrographes des borures formés sur e l'acier inoxydable 316L apreés
boruration :(a) & 1148 °K pour 8 h et (b) a 1223 °K pour 8 h [70].

L’analyse par diffraction des rayons X des couches borurées sur un acier 316L (Figure 1.10

{a) et b)[125] c)[105]}) affirmé la présence d’autres phases que Fe,B et la FeB, tels que

NisB, Ni,B, NiB, Cr,B, CrB et ce selon Campos-Silva et al., O. Ozdemir et al., 1. Ozbek et

al. et Y. Kayali et al. [70, 105, 124, 125], confirmé par le présent travail [97].
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Figure 1.10 : Diffractogramme des rayons X d’un acier inoxydable 316L a :
a) 800 °C pendant 2 heures [125]
b) 900 °C pendant 6 heures [125]
c) 1000 °C pendant 10 heures [105].
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L’effet de présence de quelques éléments d’alliage comme : Cr, Ni, Si, Mn, ...influe sur la
nature ainsi que la morphologie des couches borurées. Ces éléments préférent entrer dans la
structure de borure surtout dans Fe;B sous forme d’une substance qui implique la formation
de plusieurs déférentes phases [103,126], et forme en général des phases de type : MB, M;,B,
MB, [58], (Fe,M)B ou (Fe,M),B [82], tout dépend de la nature du substrat, I’agent de
boruration i.e. sa concentration en bore, le temps de boruration et la température de
boruration [103].

La littérature scientifique n’est pas assez riche en données numériques sur la diffusion du
bore dans des aciers inoxydables, notamment la boruration de I'acier 316L, malgré le grand
nombre de travaux de recherche effectués sur la boruration [2].

1.4.6.2. Mesure de I’épaisseur des couches borurées
La cinétique de croissance des couches borurées donne la variation d’épaisseur de la couche
le long du traitement, cette épaisseur est parfois difficilement mesurable a cause de la
présence d’une morphologie aciculaire, c'est-a-dire forme des dents-de-scie, des couches
borurées.

La méthode proposée par Kunst [71], pour déterminer 1’épaisseur, consiste a mesurer sur un
microscope optique ou a balayage (MEB), la valeur moyenne des longueurs des deux
aiguilles les plus profondes et les moins profondes, de la couche borurée (figure 1.11), a
I’endroit sélectionné. L’opération est répétée quatre ou cing fois, sur plusieurs endroits
différents. La moyenne des valeurs des opérations est considérée comme étant la valeur

approximative de 1’épaisseur de la couche borurée.

Tayer thickn

Figure 1.11 : Mesure de I’épaisseur moyenne des couches borurées a partir de moyennes
[105].
Une autre méthode proposée, pour déterminer I’épaisseur, consiste a mesurer sur un
microscope optique ou a balayage (MEB), la valeur de la surface d’un endroit sélectionné

puis divisé sur la longueur de cet endroit sélectionné comme illustré sur la figure 1.12 ci-
apres.
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Iron Boride Layer

Sample Surface

X788  Z8mm

Figure 1.12 : Mesure de 1’épaisseur des couches borurées a partir de surface [13,102].

Une augmentation du volume de la piece traitée étre la conséquence de la formation des
couches borurées, cette augmentation est de 25 & 30 % de 1’épaisseur de la couche obtenue,

alors il faut tenir compte de ce changement lors d’utilisations de ces pieces.

En notons bien que le contrdle de 1’épaisseur de la couche borurée soit difficile, car elle
dépend de la composition chimique de 1’acier traité, ainsi que du milieu de traitement,
d’ailleurs, quand 1’acier contient une grande concentration en éléments d’alliage, il y a un
changement de morphologie, c’est la disparition des dents-de-scie et 1’obtention d’un rendu
plat, et aussi bien que la boruration a des températures moins élevées conduit a diminuer
I’épaisseur de la couche borurée [47].

1.4.7. Les avantages et les inconvénients de boruration
1.4.7.1. Les avantages

Plusieurs avantages peuvent étre cités pour le traitement de boruration notamment :

» Ladureté la plus élevée (entre 900 et 5000 HV [64]) tout dépend du métal de base.
La dureté de la couche de borure peut étre conservée a une température tres élevée.
La dureté est extrémement élevée.

La dureté de surface de I'acier boruré peut conserver a une température tres élevée.

La combinaison d'une dureté élevée et un bon coefficient de frottement améliorent les
propriéteés de résistance a I'abrasion, a I’adhérence, a la fatigue et a l'usure de surface.

L’amélioration de la résistance a la corrosion dans les milieux corrosifs.
Le procédé peut étre appliqué a une grande variété de métaux et d’alliages.
» L’augmentation de la durée de vie des picces.

vV V V V

Y VY

1.4.7.2. Les inconvénients
Il y a aussi certains inconvénients de boruration qui peuvent étre résumés comme suit :

» Formation des couches tres fragiles.

» La croissance (a savoir, l'augmentation du volume) résultant de ce traitement est
comprise entre 5 et 25 % de I'épaisseur de la couche.

» L'épaisseur de borure ne peut pas étre bien contrdlée, car la croissance de I'épaisseur
dépend de la composition du substrat et les conditions de boruration.

-19-



Chapitre 1: Le Traitement de Boruration

» Les techniques de travail sont inflexibles et plutot intensives, ce qui rend le processus
moins rentable que d'autres traitements.

1.4.8. Applications industrielles de la boruration
Suite a des excellentes propriétés des couches de borures, I’application de ce traitement est
devenue une partie intégrante pour ’utilisation industrielle, quelques exemples applications
sont présentés dans le tableau 1.3 ci-dessous.

Branche de I’industrie Applications

e Mandrins, tambours, disques de freins, lamelles d'embrayage

e Buses a vapeur surchauffée

o Glissiéeres, douilles de guidage, plaques-filieres, plaques d'appui
e Pignons coniques, bagues de paliers

e Pistons de pompe

e Poulies conductrices

e Poinc¢ons d'emboutissage, outils d'estampage, canons de percage
e Moules

e Rouleaux marqueurs, rouleaux transporteurs

e Herses, socs de charrue

Construction mécanique

Industrie automobile e Engrenages, culbuteurs, soupapes
Industrie du batiment o Eléments de transport et d'utilisation du béton
e Corps, moteurs et chemises de pompes
Industrie chimique e Bacs destinés a contenir de la cryolite, du zinc ou de I'aluminium
fondus

o Buses, plaques de buses, guide-fils, tubes

Industries textile et plastique . . .
plastig o Molettes de coupe, vis de boudineuses, cylindres

Tableau 1.3 : Exemples d'utilisation industrielle des piéces borurées [71, 72,97]

La technique ou la méthode de boruration par poudre ou de pate sont des méthodes qui ont
cherché commercialement avec succes, contrairement aux autres méthodes gaz ou liquide
qui ayant des applications limitées dues a ses problémes causer a 1’environnement.

La méthode de poudre, c’est la méthode la plus économique, simple a réaliser et
recommandé pour la boruration et la plus croissante a utiliser [47,74], notre travail consiste a
utiliser cette méthode dans 1’acier inoxydable AISI 316L qui encore un acier trés utilisable.
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2.1. Introduction
Un complément de la partie bibliographie fera 1’objet de ce deuxiéme chapitre, dans lequel sont
présentés les aciers inoxydables notamment 1’acier inoxydable AIST 316L et ensuite, on aborde
le phénomeéne de la diffusion d’un point de vue mathématique et modélisation, ce phénomene de
diffusion gouverné par des mécanismes et des lois, que nous allons expliquer dans ce qui suit.

2.2. Acier inoxydable

2.2.1. Historique des aciers inoxydables

Les premiers alliages de fer et d’acier résistant a la corrosion (acier inoxydable) furent coulés des
I’antiquité : le pilier de fer de Delhi érigé au Ve siécle subsiste encore de nos jours en parfait état
[127, 128]. L’histoire des aciers inoxydables est intimement liée a celle du chrome et aux travaux
du chimiste francais Nicolas-Louis Vauquelin (1763-1829) qui, en 1797, fut le premier a isoler
cet élément [129-131].

Les premiéres observations des propriétés « inoxydables » du fer allié au chrome furent faites, en
1821, par le métallurgiste francais Pierre Berthier (1782-1861).

En 1904, d’autres métallurgistes francais notamment Léon Guillet (1873- 1946) et Albert
Portevin (1880-1962), publiérent une série d’études relatives a la structure et aux propriétés des
alliages fer-chrome couvrant les nuances martensitiques a 13 % de chrome et les nuances
ferritiques a 17 % de chrome.

En 1909, L. Guillet publia une étude sur les aciers inoxydables au chrome-nickel ou aciers
inoxydables austénitiques complétant ainsi ses études précédentes sur les alliages fer-chrome et
couvrant pratiquement I’ensemble de la famille des aciers inoxydables. A la méme époque, le
métallurgiste allemand W. Giesen fit des recherches comparables. Les études de ces chercheurs
permettent de classer les aciers inoxydables en fonction de leur structure et de définir les trois
familles principales : martensitique, ferritique et austénitique [129-131].

En 1911, I’Allemand Philip Monnartz mettait en évidence I’influence du taux en chrome des
alliages et leur résistance a la corrosion [127, 128, 132, 133].

Le passage au stade industriel est attribué a Harry Brearley pour les aciers inoxydables
martensitiques. Il serait a I’origine de la premiére élaboration réalisée a Sheffield en 1913. Un
mérite analogue reviendrait aux Allemands Benno Strauss et Eduard Maurer pour la production
des aciers inoxydables austénitiques et aux Ameéricains Frederick Becket et Christian Dantsizen
pour celle des aciers inoxydables ferritiques.

La premiére description de la passivité des aciers inoxydables est attribuée a 1’allemand Philipp
Monnartz. Les recherches ultérieures ont notamment porté sur le rle des éléments d’alliage.
Elles ont conduit a la mise au point des nuances a durcissement structural dont les propriétés aux
temperatures élevées ont été mises en évidence par Pierre Chevenard.

Enfin, c’est au début des années 1930 que J. Hochmann a découvert les nuances biphasées
austéno-ferritiques appelées de nos jours duplex [127-132].
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Dans ce dernier quart de siecles, industriels et chercheurs a accompli un travail tres important, en
perfectionnant a la fois les techniques de fabrication et les méthodes d’investigations de
laboratoire. Les connaissances sur la corrosion ont été approfondies et de nouvelles nuances
d’aciers ont été créées pour répondre a des sollicitations de plus en plus séveres.

2.2.2. Définition
Chaque année, des quantités énormes d'acier sont perdues a cause de la corrosion, pour y
remédier, plusieurs types différents d'alliages ont été développés pour résister a la corrosion a
I'air ambiant, dans un milieu corrosif ou a haute température, ces alliages sont les aciers
inoxydables, couramment appelés aciers inox ou inox [134]. Cependant, le terme inoxydable est
impropre, on devrait parler d’aciers difficilement oxydables, car comme tous les métaux, ils sont
sensibles a la corrosion.

Lorsque l'on ajoute aux aciers ou aux alliages de fer, des quantités croissantes de chrome, on
constate que la résistance a la corrosion atmosphérique augmente, cette addition de chrome
provoque une réaction qui permet la formation en surface d'une couche de passivation
(protectrice) invisible d'oxyde de chrome (Cr,0s3) par la réaction suivante :

4Cr+30; —2Cr03 (1.5)

Et qui rend le métal passif et qui confére a ces aciers leur inoxydabilité, souvent la teneur en
chrome est au-dela de 10,5 % [127,135] en solution (selon la teneur en carbone) dans la matrice.

D'autres éléments peuvent étre ajoutés, notamment le nickel qui améliore les propriétés
mécaniques en général et la ductilité en particulier, et d'autres éléments comme le molybdene ou
le titane qui améliorent la stabilité de I'alliage pour des températures autres que lI'ambiante ainsi
que des eléments a hauts points de fusion comme le vanadium et le tungsténe accompagné en
général d'une augmentation de la teneur en chrome, pour obtenir la résistance aux hautes
températures au contact d'une flamme (aciers réfractaires)[127].

La résistance a la corrosion, dans les nombreux milieux corrosifs et dans des limites étendues de
tempeérature, méne a utiliser ces types d’aciers dans la plupart des domaines : vie quotidienne,
industries mécaniques, agroalimentaires, chimiques, transports, et méme dans le domaine ou la
corrosion n’est pas admissible comme la médecine et la chirurgie, etc. Le tableau 2.1 présente
quelques applications des aciers inoxydables.

Les aciers inoxydables peuvent se trouver dans différents états structuraux liés aux
transformations allotropiques du fer. Selon les teneurs respectives en éléments o-génes ou y-
geénes, un effet de stabilisation vers la phase a Cubique Centrée (CC) ou y Cubique & Faces
Centrées (CFC), est observé. Ces éléments modifient largement I'amplitude des domaines
d'existence des deux phases.
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WERK- DOMAINE D =
TYPE AIS STOFFNR. PROPRIETES APPLICATION
Série AISI 200 Alliages austénitiques au Cr, Ni, Mn
Série AISI 300 Alliages austénitiques au Cr, Ni
AlSl 302 1.4310 Emboutissage Décoration, cuisine
AlISI 303 1.4305 18/8 acier de décolletage Tourmnmage, fraisage
AlSI 304 1,4301 Acier 18/8 le plus utilisé Industrie alimentaire, ind, chimique
AlSI 304L 1.4308 Pas sensible a la corrosion intercristalline Soudure de qualité
AISI 305 1.4303 % Ni plus élevé, emboutissage Casseroles, poéles, couverts
AlSI] 308 1.4315 Cr et Ni plus élevé Métal d'apport pour AIS| 304
AISI 309 1.4828 Résistant 4 haute température Fours, brileurs
AlS] 3108 1.4845 Résistant 4 haute température Fours, briileurs
AlSI] 316 1.4401 Le plus utilisé aprés 18/8 Industrie alimentaire, ind. chimique
AlSI 316L 1.4404 / 1.4435 | Pas sensible & la corrosion intercristalline Soudure de qualité
AlISI 316Ti 1.4571 Pas sensible a la corrosion Spécialement au-d de 400 °C
AlSI 321 1.4541 Pas sensible a la corrosion intercristalline Aussi au-dessus de 400 °C
AlSI 347 1.4550 Pas sensible a la corrosion intercristalline Aussi au=dessus de 400 °C
Série AISI 400 Aciers ferritiques et martensitiques au Cr
AlSI 409 1,4512 :f': I';h:;-r:::i"sf"‘ & haute température Echappements automabile
AISI 410 1.4006 Martensitique Résistance élevée
Alsl 420 1.4021 Martensitique Qualité couteaux
Alsl 430 1.4016 Décoratif Industrie automobile
Alsl 440 1.4112 Martensitigue, %C plus élevé Qualité rasoir

Tableau 2.1 : Quelques applications des aciers inoxydables [124].

2.2.2.1. Eléments alphagénes
Les éléments alphagénes stabilisent la ferrite o aux dépens de 1'austénite y et & qui on accroit le
domaine fer o.

Le chrome (Cr) :

L'élément alphagéne principal de tous les aciers inoxydables a hautes teneurs (>8 %m), qui offre
la résistance a la corrosion par la formation d’un film passif en se combinant avec 1’oxygene et
augmente la résistance a la corrosion (sauf en milieu sulfurique) et la résistance a I'oxydation a

chaud. Lorsqu’il est associ¢é au molybdene et le nickel, il confére de bonnes propriétés
mécaniques a des températures supérieures a 500°C [129, 130, 135].
Le molybdéne (Mo)

Elément alphageéne est fréquemment utilisé & la hauteur de 2 & 5 % pour améliorer la résistance a
la corrosion particulierement intergranulaire et par pigQres dans presque tous les milieux, a
I’exception des solutions nitriques bouillantes.

Le molybdene augmente la résistance au fluage des aciers au chrome ainsi que la résistance
mécanique a chaud. Il diminue la fragilité au revenu. Il confere une plus grande sensibilité a la
décarburation et au phénomene d’oxydation pour des maintiens entre 1000 et 1100°C [130].

Le silicium (Si)

C’est un élément également alphagéne, qui améliore les propriétés d'emploi a haute température

et augmente la resistance a la corrosion, mais diminue la résistance a la fissuration lors du
soudage [97, 130].

Le vanadium (V)
Il est considéré comme un fort stabilisateur de la ferrite. Avec la présence du nickel, il y a
I’augmentation de la résistance mécanique [130].
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Le titane (Ti)

Elément formateur de ferrite (o), dont I’existence rend I’acier insensible a la corrosion
intergranulaire. Il doit étre utilisé & une teneur qui dépasse le quadruple de la teneur en carbone.
Il evite l'altération des structures métallurgiques lors du travail a chaud, en particulier lors des
travaux de soudure [97,130].

Le niobium (Nb)

C’est un élément alphagéne, il se combine avec le carbone dans les aciers inoxydables et forme
les carbures pour s’opposer a la corrosion intergranulaire. Il s’oppose aussi au grossissement de
grain au cours de I’austénitisation, aidant ainsi a maintenir une structure a grains fins [130].

Les autres eléments a-génes, sont : le tungstene (W), I'aluminium (Al) et le tantale (Ta).

2.2.2.2. Eléments gammageénes
Les éléments gammagénes stabilisent I'austénite y aux dépens de la ferrite a et & qui on accroit le
domaine fer y. Les éléments gammagenes principaux sont le carbone (C) et le nickel (Ni).

Le nickel (Ni)

Au-dela de 6 % a 8 %, sa présence se traduit par un effet gammagene et I’acier devient
austénitique a toute température [130]. 1l élargit ainsi le domaine d’existence de 1’austénite. 11
favorise la mise en ceuvre par déformation plastique, améliore la résistance a la corrosion, en
particulier la résistance a la corrosion sous tension, il affine le grain et améliore la ductilité [97,
129, 130, 135]. Le nickel a une influence favorable sur la trempabilité, la résistance aux chocs et
la ténacité des calamines [130].

Le carbone (C)

Elément fortement gammageéne contribue a stabiliser la structure austénitique introduite pour
accroitre les propriétés mécaniques de 1’acier (dureté, charge a la rupture, fluage...), lors de
déformations a froid [129, 130, 135]. Par contre, il peut provoquer la formation de carbures de
chrome Cr23C6 intergranulaires ce qui diminue la résistance a la corrosion intergranulaire
[129,135]. Pour cette raison, la teneur en C est maintenue plus basse (inférieur a 0,6 %) [97].

Le manganese (Mn)

Bien que classé comme élément gammagene, il a un role alphagene pour des teneurs supérieures
a 7 %, rend ainsi difficiles la transformation de 1’austénite en martensite dans les aciers Cr-Ni et
lors des sollicitations mécaniques aux basses températures [130], comme renforcant ainsi la
résistance a la fissuration a chaud lors de solidifications rapides (telles que celles qui sont
rencontrées dans des opérations de soudage) [129, 135].

L’azote (N)

Puissant élément gammageéne contribue également a stabiliser 1’austénite. Associé a une basse
teneur en carbone, 1’azote permet d’atteindre des limites d’¢lasticité €levées sans diminuer la
résistance a la corrosion intergranulaire [129, 130, 135].

Il a une influence bénéfique sur la résistance a la corrosion par piqlres et la résistance a la
corrosion par crevasse par précipitation du nitrure de chrome Cr,N moins riche en chrome que
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Crp3Cs provoquant un moindre appauvrissement en chrome au voisinage des joints de grains.
L’azote augmente aussi la résistance a la traction et diminue la ductilité des aciers inoxydables
austénitiques [130].

Le soufre (S)

A des teneurs de I’ordre de 0,2 %, il améliore considérablement 1’usinabilité (tournage, fraisage,
percage, etc.) mais cela se fait au détriment de la résistance a la corrosion par piqdres [130]. Pour
certains procédés de soudage a 1’arc, son niveau doit étre maintenu a environ 0,07 % pour
assurer une bonne soudabilité opératoire.

Pour des utilisations & des températures trés élevées, I’alliage doit résister au fluage. Il est alors
fréquent d’utiliser des additions de cérium (40 ppm) ou de bore (20 ppm) [129].

Le cuivre (Cu)

Il est additionné aux aciers austénitiques dans des cas particuliers pour améliorer la résistance a
la corrosion ou pour accroitre I’aptitude a la frappe a froid, le cuivre aide aussi a la lutte contre la
corrosion bactérienne. En outre, le cuivre améliore 1’usinabilité des aciers inoxydables
austenitiques [130].

Les éléments gammagene améliorent la trempabilité : en retardant la transformation o—y, ils
permettent de garder le carbone en solution solide a plus basse température. Lorsque survient
alors la transformation displacive o — v, la mobilité du carbone, qui est thermiquement activée,
est plus faible, ce qui permet de le garder captif.

Il existe d’autres éléments gammagénes comme le cobalt (Co) qui a faible teneur (< 8 % m) pour
donner des modifications considérables.

2.2.3. Classification des aciers inoxydables
Selon la maniere d'allier et suivant la teneur en éléments d'alliage, différentes phases structurelles
peuvent étre créées. En effet, on peut classer les aciers inoxydables d’une maniére générale en
trois principaux groupes :
e Lesaciers ferritiques (structure cubique centrée « cc »)

e Les aciers martensitiques (structure quadratique)
e Les aciers austénitiques (structure cubique face centrée).

Certains ouvrage ajoutent en plus des trois classements, une quatriéme classe ; les aciers
ferritiques/austénitiques au chrome-nickel, appelés aussi aciers duplex [134, 136].

2.2.3.1. Aciers ferritiques
Les aciers inoxydables ferritiques sont caractérisés par le fait que leur structure cristalline est
ferritique, c'est-a-dire qu'ils ne subissent pas de transformation a<>y. Le principal élément
d'alliage est le chrome dont la teneur varie entre 11 % et 30 % massiques et ils possédent une
teneur en carbone tres faible (de I'ordre de 0,07 % de carbone).

Aux faibles pourcentages de chrome, ces aciers présentent une bonne résistance a la corrosion
pour un colt de fabrication faible, ce qui les rend intéressants comme matériaux de structure
dans le transport. 1ls sont aussi utilisés pour la fabrication de pots d’échappements pour
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automobiles, ainsi que de cuves d’appareils électroménagers. Autour de 16 a 17 % de chrome,
leur usage est limité par des problémes de soudabilité. Les alliages a haute teneur en chrome (18-
29 %) sont répandus pour des applications ou le matériau requiert une trés bonne résistance a
I'oxydation. A des teneurs supérieures a 30 %, une phase de structure quadratique complexe (30
atomes par maille), nommée sigma (o), peut précipiter aux joints de grains et fragiliser ainsi
I'alliage.

Les propriétés mécaniques de ces aciers sont moyennes avec une limite d’élasticité Ry, de
I’ordre de 300 MPa, et une résistance a la rupture par traction assez faible (R, = 500 MPa). Pour
améliorer la résistance mécanique, I'addition de nickel dans l'alliage est privilégiée a I'addition de
carbone quand les précipités de carbone sont a éviter. Le nickel, de structure CFC, favorise la
formation d'une solution solide austénitique CFC (y) aux dépens de la structure CC (a). Le nickel
est dit élément y-géne [135]. L'acier ferritique est magnétisable et généralement non durcissable.
On peut en déduire que ces aciers ont un pouvoir de conductibilité thermique relativement faible
par rapport a l'acier non allié. Une propriété importante de I'acier ferritique est que lors de
I'échauffement jusqu'au point de fusion, la structure n'est pas modifiée. Par conséquent, le
grossissement des grains qui se manifeste a des températures élevées (comme par ex. lors du
soudage), ne disparaitra pas suite a un traitement thermique. Il est bien connu qu'un
grossissement de grains entraine une fragilisation du métal. Il faut en tenir compte lors du
soudage d'un acier ferritique. L'addition de certains éléments d'alliage comme le nickel, le titane,
le vanadium et I'azote diminue légerement cette sensibilité au grossissement de grains [134]. Le
tableau 2.2ci-apres cite les principales propriétés physiques des aciers inoxydables ferritiques.

Coefficient

~ - Capacite Reéesistiwvité
Mas_se- NWiocdule I_:'E-.dl_latatlol'l thermigue al trigue
o s e oy e o " Young limeaaire entre = =c b
>0 et 200 C massicu e & 20
(kg/drm™=) (P2 | fen 10 % KTy (J.kg 7. K ") (pag2_rrd
T 220 OOy 10 2450 [ =

Tableau 2.2 : Principales propriétés physiques des aciers inoxydables ferritiques[136].

2.2.3.2. Aciers martensitiques
Les structures entiérement martensitiques sont obtenues par trempe, ils ont une trés bonne
trempabilité en général ; les atomes de carbone n'ont pas le temps de diffuser et restent piégés
dans la nouvelle structure CC déformée (structure Quadratique Centrée). La martensite confére a
ces nuances une limite d'élasticité, une résistance a la rupture et une dureté trés élevées. Comme
pour tous les aciers non ou faiblement alliés, le carbone joue un role essentiel. Les aciers
martensitiques les plus courants ont une teneur en chrome comprise entre 11,5 et 18 %
[135,136] et des teneurs en carbone supérieures a 0,08%, ils peuvent contenir jusqu'a 6 % de
nickel et jusqu'a 1,5 % de molybdéne.

Ces aciers peuvent prendre la trempe et sont susceptibles de donner des tres bonnes
caractéristiques mecaniques variées suivant la teneur en carbone et le traitement thermique
(trempe, revenu et recuit), avec une limite d’¢lasticité Rpoo qui dépasse 1000 MPa et une
résistance a la rupture Rm supérieure a 1200 MPa a température ambiante, mais leur allongement
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a rupture dépasse rarement 10 %. Toutefois, il faut noter que I'accroissement des caractéristiques
par la trempe et le revenu est inévitablement associé a une augmentation de la sensibilité a la
corrosion, donc les aciers martensitiques sont en général moins résistant a la corrosion que les
aciers ferritiques. lls trouvent leur application dans la fabrication de couteaux, instruments
médicaux, piéces de turbines, .... Le tableau 2.3 ci-dessous présente les principales propriétés
physiques des aciers inoxydables martensitiques.

Coefficient

- - Capacité Reésistivite
Masse Mo dule de dilatatiomn = & =
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Tableau 2.3 : Principales propriétés physiques des aciers inoxydables martensitiques [136].

2.2.3.3. Aciers austéno-ferritiques « Duplex »
Le nom “Duplex” vient de ce que la structure contient environ 50 % d'austénite et 50 % de
ferrite. Grace aux techniques de fusion modernes spéciales, il a été possible de produire ces
aciers de facon économique. Ces aciers connaissent, un vif intérét étant donné leur faible
sensibilité a la corrosion sous tension et a la corrosion par piqres. Les aciers inoxydables
austéno-ferritiques sont magnétisables mais non durcissables.

Ils contiennent comme principaux éléments d'alliage du chrome (18-28 %), du nickel (4-10 %) et
également du molybdéne (1,5-3 %). Ces caractéristiques mécaniques se distinguent, surtout de
celles des nuances austénitiques, par une limite d’élasticité et une résistance a la rupture et a la
corrosion plus élevées. Par contre, leur allongement est nettement plus faible et leur domaine
d’utilisation est limité a I’intervalle de température - 50 °C/ + 300 °C.

A une limite d’élasticité Ryo, de I’ordre de 620 N/mm? correspondent une résistance & la rupture
de 840 N/mm? et un allongement & rupture de 30 %.

Bien qu’inférieure a celle des nuances austénitiques, leur ténacité a basse température demeure
élevée. Par ailleurs, les aciers austéno-ferritiques sont relativement peu sensibles au phénomene
d’écrouissage. L’effet de la structure est particuliérement net sur I’allongement et la limite
d’¢lasticité a 1’état recuit.

Quant a leurs propriétés physiques, elles sont intermédiaires entre celles des nuances ferritiques
et celles des nuances austénitiques. Le tableau 2.4 en donne un résumé.

Coefficient

= = Capacite Resistivite
volumique  d-Young  liméaire entre = thermique | électrique
qa a 20 et 200 °C massigque a 20 “C
{kg/dm=) 2y | den 10 T KT (kg oK) (2 )
7.8 200 000 13,0 500 0,8

Tableau 2.4 : Principales proprietés physiques des aciers inoxydables austéno-ferritiques [136].
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2.2.3.4. Aciers austenitiques

Les aciers inoxydables austénitiques du type Fe-Cr-Ni représentent 80% du marché mondial des
aciers inoxydables. Ces aciers contenant 15 a 30 % en poids de chrome [64] et une teneur
suffisante en nickel de 2 a 20 % en poids et/ ou manganese a environ 10 % de poids [137], pour
conserver une structure cristallographique de type Cubique a Faces Centrées (CFC) et leur
confere une ductilité et une ténacité exceptionnelles sur un trés large domaine de température. A
température ambiante, ces aciers présentent un bon compromis entre résistance mécanique et
allongement.

La limite d’élasticité est comprise entre 350 et 400 MPa, I’addition d'azote entraine une
augmentation de la limite d'élasticité, la résistance a la rupture dépasse 800 MPa et I’allongement
a rupture (A%) peut atteindre 50 %. Un écrouissage du matériau permet aussi d’augmenter la
limite d’¢élasticité et la résistance a la rupture tandis que 1’allongement a rupture diminue [135],
ces alliages trouvent des applications industrielles dans des domaines ou la résistance a la
corrosion, plus spécialement en milieux humides, ou a fortes contraintes, leur tenue a la corrosion
augmente avec les teneurs en chrome et molybdéne.

L’introduction d’¢léments stabilisants tels que le titane ou le niobium permet d’éviter la
corrosion intergranulaire, en particulier sur les soudures et accroit la résistance mécanique a
haute température. Le tableau 2.5 présente les principales propriétés physiques des aciers
inoxydables austénitiques, il faut ajouter a ces propriétés une excellente soudabilité qui facilite la
mise en ccuvre. Ces excellentes propriétés font que ces aciers sont utilisés dans divers domaines,
a titre d’exemple : pour les équipements de restauration collective, les hopitaux, l'industrie
alimentaire, l'industrie laitiere, les ustensiles ménagers, et les équipements pour les industries
chimiques et papetiéres.

Coefficient

T . Capacité Reésistivite
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Tableau 2.5 : Principales propriétés physiques des aciers inoxydables austénitiques [136].

Les alliages les plus courants sont : AISI 304, AISI 310, AISI 316 et AISI 317, (AISI, c’est une
dénomination américaine, AISI = American Iron and Steel Institute)[97,133] appartiennent a la
série 300 des alliages contenant du fer, du chrome et du nickel.

La nuance de base et la plus universelle, le 1.4301 ou AISI 304 ou bien X5CrNil18-10, contient
18 a 20 % de chrome, 8 a 10 % de nickel et 0,05 % de carbone. Grace a ses remarquables
propriétés d'emploi, elle couvre environ 80 % des applications des nuances austénitiques, la
figure 2.1 présente le passage d’une série a une autre par 1’addition de tel ou tel élément menant
a des modifications certaines propriétes.
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Figure 2.1 : Principaux aciers inox austénitiques au Cr-Ni (Mo) dérivés de la nuance 304 [138]

Dans ce mémoire, nous utiliserons 1’acier inoxydable austénitique AISI 316L.

2.2.4. Acier inoxydable 316L
L’intérét des aciers inoxydables réside dans leurs nombreuses caractéristiques de résistance
mécanique (dureté, résilience, résistance a la déformation). Un avantage majeur de ces matériaux
est leur résistance a la corrosion et a I’oxydation a chaud. Parmi les nombreuses nuances d’aciers
inoxydables, 1’acier austénitique, appelé couramment selon la norme américaine AISI 316L, est
fabriqué a partir d’un alliage du fer qui contient de chrome et de nickel. 1l possede une matrice
austénitique stable de la température ambiante jusqu’a sa température de fusion, il n’y a donc pas
de transformation structurale a I’état solide [139] ; il est constitué d’une matrice de Fer — Chrome
— Nickel, c'est-a-dire d’un réseau d’atomes de fer cubique a faces centrées (CFC)[139-141], avec
des atomes en solution solide d’insertion (comme le carbone et 1’azote) et des atomes en solution
solide de substitution ( comme le molybdéne, silicium, manganese, ...). Leur qualité inoxydable
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est obtenue par I’intermédiaire de la formation d’un film invisible et adhérent d’oxyde de chrome
majoritairement sous forme de Cr,O3[141].

Grace a la faible teneur au carbone et a la haute teneur en chrome qui lui confere une meilleure
résistance a la corrosion[141-144] dans de nombreux milieux en raison de la présence du
molybdéne qui permet de stabiliser le film d’oxyde passif en combinaison avec le chrome[143],
cet alliage est le plus fréquemment employé surtout dans les centrales nucléaires[140].

2.2.4.1. Normalisations et composition chimiques
2.2.4.1.1. Dénominations

Cette sorte d’acier inoxydable dénommée suivant différentes normes (tableau 2.6), mais
généralement la dénomination américaine AISI 316L est la plus utilisée.

AISI, c'est-a-dire : American Iron and Steel Institute. 316, c’est : classement de I’acier dans la
série 300 des aciers austénitiques inoxydables. L, c'est-a-dire : peu de carbone (Low carbon).

USA Germany France |Sweden| U.K Russia U.E Autres
AlSl [ DIN17006 |W.N17007| AFNOR | SIS | BS GOST EURONORM
AMS 5648
X2CrNiMo 17-12-2 | 14404 |Z2COND 17-12| 142348 | 316511 | 03KH17N14M2 |X3CiNiMo 17122|  AMS 5653
316L JIS ~ SUS 316L
X2CrNiMo 18-14-3 | 14435 | Z2CND 17-13 | 142353 | 316813 | 03KH16N15M3 [X3CrNiMo 17 13 3| . ASTM F899
: IS 02Cr17Ni12Mo2

Tableau 2.6 : Les différentes dénominations d’acier inoxydable 316L [145-150].

2.2.4.1.2. Composition chimiques
L’acier inoxydable 316 L conserve la structure y du fer a température ambiante, cet acier posséde
une structure du type cubique a face centrée (CFC), avec un paramétre de maille (a=3.59A,
b=2.54A). Sa composition chimique donne dans le tableau 2.7.

Elément C | Mn | Si Cr Ni P S N | Mo | Cu | Fe
316L Min - - - 16.00 | 10.00 - - 0.06 | 2.00 - ﬁ
(Yomasse) | Max | 0.03 | 2.00 | 1.00 | 18.00 | 14.00 | 0.045 | 0.03 | 0.08 | 3.00 | 1.00 4

Tableau 2.7 : Composition chimique% massique de 1’acier inoxydable 316L [64, 144, 145, 147,
150-153].
2.2.4.2. Propriétés et caractérisation de ’acier inoxydable 316L
Les propriétés mécaniques, physiques, thermiques et électriques différent d’un acier inoxydable
a une autre, suivant les conditions d’utilisation, les principaux caractéristiques de [’acier
inoxydable 316L citées ci-aprés (tableau 2.8) varient d’une fagon importante, suivant le type de
traitement ( a chaud ou a froid) et le caractére commun, c’est la résistance a la corrosion.

Le materiau-miracle qui, dans toutes les conditions d'utilisation, aurait un comportement idéal
face a la corrosion n’existe pas, 1’addition de 2 a 4 % de molybdéne aux aciers inoxydables
austenitiques (Fe-Cr-Ni) diminue considérablement le risque de corrosion par pigares en milieu
chloré, car le molybdene augmente le potentiel transpassif [154].
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Propriétés | Valeur | Réf
Caractéristiques mécaniques et physiques
Dureté 160-215 (Brinell) [141,155]
79- 95 HRB [97,134]
Allongement a la rupture <60 % [141]
Module d’¢élasticité ou module d’Young 190-210 GPa [141]
Résistance a la traction 520-700 MPa [134,156]
Energie Charpy 551 [157]
Limite élastique 217-240 MPa [97,134]
Densité 79-798g.cm” [97,156]
Point de fusion 1370-1400 °C [158]
Coefficient de poisson 0,26 - 0,3 [97,140]
Module de cisaillement 81 GPa [140]
Caractéristiques thermiques
Conduction thermique a 23°C 14,6 - 165 W.m™ K" | [97,159]
Coefficient de dilatation moyen (20-100°C) 16,5-19,5.10° K™ [97,159]
Caractéristiques électriques
Résistivité électrique | 70-78 uQ.cm | [158]

Tableau 2.8 : Caractéristiques mécaniques et physiques de I’acier inoxydable 316L

2.2.4.3. Application industrielle de I’acier inoxydable
Le choix d’acier inoxydable 316L, parmes d’autres aciers, pour diverses applications et utilisation
dépendent principalement, des conditions atmosphériques et environnements, de la conception
architecturale, de I’aspect de surface obtenu, de la fréquence des entretiens et du plan
économique.

La teneur de certains éléments comme le chrome et nickel qui assurent la résistance a la
corrosion et améliorent la ductilité et grace au traitement de finition pour avoir une surface de
qualité en renforcant les propriétés tribologiques par des traitements thermochimiques.
L’utilisation de I’acier inoxydable 316L se retrouve dans les domaines des bijouteries, des
transports, des pompes, de la tuyauterie[160], des instruments chirurgicaux, des équipements
pour les produits chimiques[161], des instruments de contréle [160-162], des installations
pétrolieres [163], des équipements pour traitement des eaux potables ou usées, des équipements
des stations de dessalement de 1’eau de mer [151-153,164], de I’industrie alimentaire surtout
dans I’industrie laitiére [137,153,160,161], dans les secteurs aéronautiques et spatiaux et plus
particulierement ou la sécurité est indispensable dans les milieux les plus agressifs, comme les
centrales nucléaires[140]. La figure (2.2) ci-dessous montre quelques applications.

Arts de la table Cuisine
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Réservoirs pour
produits
alimentaires Bruxelles

Arbre en acier inox AISI 316L

Figure 2.2 : Domaines d’applications de I’acier inoxydable AISI 316 L.

2.3. Phénomeéne de la Diffusion a I’état solide
2.3.1. Définition

Les phénomenes de la diffusion a I’état solide correspondent a des sauts (déplacements)
effectués par les atomes dans les défauts du cristal, sous I’effet de 1’agitation thermique.

Alors que les vitesses de migration des atomes dans les gaz ou dans les liquides sont
pratiquement visibles a 1’échelle macroscopique, il est rare sur un métal de voir, a la température
ambiante, 1’évolution de ses propriétés par suite d’un phénoméne de diffusion [165]. Ce
phénomeéne régit la cinétique de nombreux processus métallurgiques tels que : la solidification,
I'nomogenéisation par recuit des alliages, les transformations de phases (a I'exception des
transformations martensitiques), la précipitation, la restauration ou la recristallisation.

Ce n’est qu’a haute température, entre Ty, et Ty, Ty, étant la température de fusion, que le
transport des atomes prend de I’importance a grande distance dans le réseau cristallin. La
diffusion est un phénomeéne important, qui est a la base de tous les traitements thermiques
industriels conditionnant les propriétés structurales des matériaux en service. Les phénomenes de
diffusion sont relativement complexes a modéliser mathématiquement et nous envisagerons dans
la suite le cas de la diffusion unidirectionnelle et binaire (entre deux éléments chimiques A et B).
L'expérience la plus classique consiste a plaquer deux métaux A et B, & chauffer I'ensemble
(couple de diffusion) pour étudier I'interpénétration des deux métaux.

Notons que les phénomeénes de diffusion se produisent soit dans les solutions (alliages) soit dans
les corps purs (autodiffusion) [166], et toutes les transformations mettent en jeu un déplacement
des atomes et ne peuvent avoir lieu que par diffusion [154].

Les bases théoriques des phénomeénes de diffusion ont été établies par le physiologiste allemand,
Adolf Eugen Fick (1829-1901) en 1855 [165, 167-169], elles expriment, au méme titre qu’un
flux de chaleur ou qu’une densité de courant électrique, un flux d’atomes dans une direction
donnée du cristal. On est amené ainsi a définir une grandeur physique importante, appeler le
coefficient de diffusion. Ce coefficient intervient dans deux lois fondamentales, appelées lois de
Fick. Les progres réels dans ce domaine, c’est-a-dire dans la détermination des coefficients de
diffusion, ne remontent toutefois qu’a une époque assez proche (1950 environ), apres la mise au
point de techniques nouvelles d’analyse, telles que les radioéléments artificiels ou la
microanalyse électronique, et plus récemment plusieurs techniques d’analyse : MEB, MET,
Rayon-X, EDAX, SDL (Spectroscopie a Décharge Luminescente), etc. [165].
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Pour mieux comprendre 1’aspect macroscopique du phénomene de diffusion, il faut avoir une
idée des phénomenes et des mécanismes mis en jeu a 1’échelle atomique.

2.3.2. Mécanismes de Diffusion
La mobilité des atomes dans les solides est rendue possible par le caractére imparfait de la
structure cristalline. Etant donné que différentes catégories de défauts ponctuels peuvent se
produire dans une structure selon la catégorie de cristal et les conditions externes, de nombreux
mécanismes de diffusion peuvent étre répertoriés. Dans certains cas rares, le processus de
diffusion peut se produire sans la participation de défauts [170].

Les mécanismes ne seront donc possibles qu'a la condition que les especes concernées soient
suffisamment excitées (niveau d'énergie suffisant) pour statistiguement franchir les barrieres
d'énergie que constituent par exemple les barriéres de potentiel atomique.

Ces barrieres de potentiel vont dépendre des mécanismes mis en jeu. Par exemple, un petit atome
tel que le Bore pourra se "faufiler" entre les mailles du réseau cristallin et nécessitera donc une
énergie plus faible pour se déplacer.

Tous les atomes n'ont pas la méme énergie; il existe une distribution d’énergies comme 1’illustre
la figure 2.3. Si un atome possede une énergie suffisante, Qa par exemple, il pourra changer de
position dans le réseau cristallin, se déplacer d'au moins une distance interatomique.

On remarque a la figure 2.3, que plus la température est élevée, plus le nombre d'atomes ayant
I'énergie Q, est grand; la diffusion est un phénomeéne thermiquement actif, c'est-a-dire qu'elle est
d'autant plus marquée que la température est élevée [154].

N T,

> Q. £

:
E,

O E,

Figure 2.3 : Distribution de I'énergie d'agitation thermique des atomes d'un corps [154].

- N est le nombre d'atomes ayant une énergie E.
- T, température correspond a une énergie moyenne E;.
- T, température correspond a une énergie moyenne E..

En effet, a une température donnée, une petite partie de tous les atomes sont susceptibles
d’effectuer un mouvement de diffusion grace a I'ampleur de leur énergie de vibration, et leur
nombre augmentera avec température [71, 171].

Différents types de mécanisme de diffusion ont été présentés, nous illustrons deux types de
mécanismes : lacunaire (substitution), interstitiel.
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2.3.2.1. Mécanisme lacunaire

Dans les solutions solides de substitution, la diffusion se fait par 1’intermédiaire des lacunes,
d’ou son nom de diffusion lacunaire. Un atome ne peut en effet changer de position qu’en
sautant dans une lacune voisine. Cela nécessite une énergie libre Qa qui est 1’énergie d’activation
de la diffusion ; ¢’est 1’énergiec minimale qu’un atome doit posséder pour passer dans une lacune
voisine (figure 2.4 : I'atome X peut prendre la place de la lacune L, et la variation de son énergie
minimale, c’est Q, entre la position X et L). On concgoit donc que ce mécanisme dépend
étroitement du nombre de lacunes existantes [80,154].

£ .
Energie

A X-=L B
Position

Figure 2.4 : Mécanisme de la diffusion lacunaire [154]

2.3.2.2. Mécanisme interstitiel
Ce mécanisme concerne les éléments de petits rayons atomiques, se déplacant en sautant dans
une position interstitielle voisine. Il y a, en général, un grand nombre de sites interstitiels et la
présence de lacunes n’est plus nécessaire [80]. Ce mécanisme n’est possible qu’avec les
éléments ayant un rayon inférieur a 0,1 nm (1A), comme le carbone, 1’azote, I’hydrogéne ou le
bore dans le fer [165]. L’atome doit posséder une certaine énergie d’activation Qa pour pouvoir
se déplacer, comme montré sur la figure 2.5.

Les coefficients de diffusion d’un ¢élément interstitiel seront donc toujours plus grands que ceux
des atomes de la matrice (dans un rapport égal a 104-105) [165].

Dans la plupart des alliages métalliques, la diffusion interstitielle s'effectue beaucoup plus
rapidement que la diffusion lacunaire, car les atomes interstitiels sont plus petits et, par
conséquent, plus mobiles [71].

Energie

Position

Figure 2.5 : Mécanisme de la diffusion interstitielle [154]

-34 -



Chapitre 2 : Aciers inoxydables et phénomeéne de Diffusion

En résume, la diffusion a I’état solide est toujours liée a la présence des défauts ponctuels,
lacunes ou interstices. Les atomes de dimensions importantes se déplacent par I’intermédiaire
des lacunes ; en effet, ils nécessiteraient une énergie trés élevée pour se mettre en position
interstitielle (sauf cas exceptionnels : irradiation). Les ions plus petits, carbone, bore, azote, etc.,
au contraire, diffusent par sauts interstitiels.

Dans tous les cas, la diffusion d’atomes ou d’ions correspond a un déplacement inverse des
défauts ponctuels [80].
2.3.3. Lois de la Diffusion
2.3.3.1. Premiere loi de Fick

Dans les solides, le transport de masse est accompli par la diffusion, qui peut étre définie comme
migration des espéces atomiques ou moléculaires dans une matrice donnée sous Il'influence d'un
gradient de concentration. Fick a établi la connexion phénoménologique entre les gradients de
concentration et le transport par diffusion [172], c'est-a-dire, il définit une loi qui établit une
relation de proportionnalité entre la quantité de matiere traversant [’unité de surface
perpendiculaire au flux durant I’unité de temps et le gradient de concentration de I’espéce
mobile.

Cette relation est valable uniquement dans le cadre d’un régime stationnaire (lorsque le flux est
indépendant du temps) [71, 154, 165-174]. La premiére loi de Fick, donnée par I'équation (3) :

oC

J=-DZ
ax ©

Ou:

D est le coefficient de diffusion ou diffusivité appelé aussi le coefficient de
proportionnalité [170], il définit la vitesse de diffusion pour un gradient de concentration
unitaire, il est généralement exprimé en cm?/s ou m?/ s.

- Cou C(x, t) est la concentration de 1’élément a une distance de diffusion x et un temps de
diffusion t, exprimée en atomes/m?, atomes/cm?® ou en kg.m™.

- Jest le flux de matiére, exprime en kg.m?s™,

- Le signe moins (-) présent dans I’équation de la premiére loi de Fick (3) est di au fait
que le processus de diffusion se produit dans le sens d’une diminution de la
concentration, c'est-a-dire de la région ayant une forte concentration a la région ayant une
faible concentration.

La relation (3) se généralise a trois dimensions :

oC +Dy8C +D28C

J =-| Dx
X oy oz @

Si D est une constante quelle que soit la direction dans I’espace (milieu isotrope), on peut €crire :
oC oC oC
-D +—+

J=
ox oy oz ®)
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Donc:

J=-D.VC (6)
V :est I’opérateur LAPLACIEN

La relation (6) est tout a fait comparable a la loi de propagation de la chaleur (loi de Fourier
{Jean-Baptiste Joseph Fourier, (1768 —1830)})

J =—kV(T) @

Ou a I’expression de la densité de courant en fonction d’un champ électrique (loi d’Ohm

{Georg Simon Ohm, (1789-1854)}) [165,175].

J=—cE=-0V() (8)
2.3.3.2. Deuxieme loi de Fick
La plupart des situations de diffusion pratiques ne sont pas des situations stationnaires, c'est-a-
dire en régime transitoire, dont le flux de diffusion et le gradient de concentration en un point
particulier du solide varient avec le temps [170] ou 6C /ot = 0 [166].

La diffusion se fait alors hors équilibre et il faut tenir compte de l'influence du temps pour
connaitre la concentration en espece diffusante en un point donné du solide (Figure 2.6). Ce sont
des cas fréquents dans I'industrie, mentionnons la cémentation, la nitruration, la boruration, le
dopage des semi-conducteurs, etc. [154].

La deuxiéme loi de Fick (équation (9)) permet d’interpréter la quantité de matic¢re qui diffuse de
(x) a (x+dx) pendant I’intervalle du temps de (t) a (t + dt).

@zg(D@J o)

ot ox OX
Cette relation est appropriée pour décrire le transport de matieres dans le cas d’une diffusivité
dépendante de la concentration (D(C)).

L équation (9) se simplifie selon I’expression (10) si le coefficient de diffusion est indépendant
de la concentration :

oC 0C
—=D| — (10)
ot OX?
Sous sa forme la plus générale, la deuxiéme loi de Fick s’écrit :
@:g(Dxacj-Fi Dy@ +2(Dz£} (11)
ot ox ox ) oy oy ) oz oz

Si D est une constante quelle que soit la direction dans 1’espace (milieu isotrope), on peut écrire :

oC 0?C 02C o0C
—=D + +
ot oX? oy? o012

j = D.V2C (12)
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Dans les métaux a structure cubique, les coefficients Dy, Dy, D, sont egaux. Dans les autres
systemes cristallins, la diffusion est anisotrope (Dy # Dy # D,). [165].

Concentration des
espéces diffusantes

Distance

Figure 2.6 : La variation de la concentration Cy de I’espéce diffusant au cours du différents
temps ty, t; et t3 établit a trois temps [171]

L’équation (10) est une équation aux dérivées partielles de second ordre. Sa résolution compléte
requiert la connaissance de deux conditions (conditions initiales et conditions aux limites) [154].
Les solutions particuliéres de cette équation ont été mentionnées par Crank, Carslaw et Jaeger
[170, 172, 176].

2.3.3.3. Loi d’Arrhénius et effet de la température sur le coefficient de diffusion

Comme nous avons vu auparavant I’équation (1), D = DO exp (—Qa/RT), le coefficient de
diffusion D est une grandeur thermiquement activée. Ce phénomene, li¢ a 1’agitation des atomes,
se modifie donc avec la température dans le méme sens que la concentration en défauts et
I’entropie du systeme. Il obéit par conséquent, comme tous les phénomenes activés
thermiquement, a une relation exponentielle, du type équation de Boltzmann {Ludwig Eduard
Boltzmann (1844-1906)} appelée pour 1’état solide relation d’Arrhénius {August Svante
Arrhenius (1859-1927)}.

Rappelons que :

- Q est I’énergie d’activation du phénomene, c'est-a-dire I'énergie nécessaire pour qu'un
atome (ou ion) passe d'un état d'équilibre a un état activé, elle est exprimée par eV/mole
ou cal/mole telque (1eV~0,38x10™"° cal~ 1,6 x 10™J).

- Reest le constante molaire des gaz,(5,192 x10* eV.K™*.mol ™= 8,314 J.K™*.mol™).
- T est la température absolue de diffusion en (K)

- Dy est le coefficiont de diffusion pour 1/T=0, c'est-a-dire pour une température infinie
Do=D [166], appelé aussi facteur de fréquence ou facteur pré exponentiel.

Le sens physique de 1’énergie d’activation et du facteur de fréquence est donné par 1’étude
proprement dite du mécanisme de la diffusion [165,166].

L’équation (1) D = Dg exp (— Q/RT) devient, InD =InDy— Qa/RT (13)

L’équation (13) prend la forme d’une droite Y= b + a X, puisque Do, Q, et R ont des valeurs
constantes implique Y et X sont analogues aux variables InD et 1/T respectivement.
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En pratique, on rapporte les valeurs de D a un diagramme d'Arrhenius, puisque le graphe InD en
fonction de 1/T est une droite dont la pente est égale a —Q/R et I'ordonnée a l'origine a InDy
figure2.7. Donc, la mesure de D a différentes températures permet de calculer Dy et Q.

T (O
1200 1100 1000 900 800
10-111_.|_ | |*‘|[= : |
. 13
E 10
E
2
E:‘ lﬂ-lﬁ
= L s
=
A
= -17
a 10

10! +———+ 1 Em— o E——
0.65 0.7 0.75 0.8 0.85 0.9 0.95 1
1000/)T (Kelvin)

Figure 2.7 : Variation des coefficients de diffusion en fonction de la température [166]

s

2.3.3.4. Solution deuxiéme loi de Fick

La deuxieme loi de Fick, peut-étre analytiquement résolue. On pourra considérer un nombre fini
de solutions. L'équation (10) admet des solutions analytiques (équation 14) qui expriment la

forme du profil de diffusion C(x, t) et permet de calculer le coefficient de diffusion D a partir de
profils expérimentaux.

X
C(x,t) = Aerf +B 14
2/Dt a4
Ou
e A et B des constantes dependants des conditions initiales, aux limites et les hypotheses
posées du phénomene de diffusion.

X . .
o erf est la fonction erreur que I’on note erf(z), donnée par la formule suivante :
(2\/ D.tj )

erf (2) = [op(~y2)dy (15)

La fonction erreur de Gauss {Johann Carl Friedrich Gauss (1777-1855)} (15) est comprise entre
0 et 1, le tableau 2.9 présente les valeurs de z et erf(z) qui permet de calculer par la méthode
d’interpolation la valeur de la fonction erreur ou son argument « Z » d’un probleme donné.
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z erf(z) z erf(z) z erf(z)

0 0 0.55 0.5633 1.3 0.9340
0.025 0.0282 0.60 0.6039 1.4 0.9523
0.05 0.0564 0.65 0.6420 1.5 0.9661
0.10 0.1125 0.70 0.6778 1.6 0.9763
0.15 0.1680 0.75 0.7112 1.7 0.9838
0.20 0.2227 0.80 0.7421 1.8 0.9891
0.25 0.2763 0.85 0.7707 19 0.9928
0.30 0.3286 0.90 0.7970 20 0.9953
0.35 0.3794 0.95 0.8209 22 0.9981
0.40 0.4284 1.0 0.8427 24 0.9993
0.45 0.4755 1.1 0.8802 26 0.9998
0.50 0.5205 1.2 0.9103 2.8 0.9999

Tableau 2.9 : Valeurs de la fonction erreur [171].

2.3.3.5. Gain de masse
Pour calculer le gain de masse a la surface d’une matiére dans un temps et une température
donnés, on a I’équation suivante :

t
oC
G(t,T)= psub{— D—
! OX

}dt (16)
x=0
Ou

e O, c’est la masse volumique de substrat, au quel notre élément diffuse.

e G c’est la fonction de gain de masse a la surface
o t c’est le temps (S)
e D  Cestle coefficient de diffusion de 1’élément dans le substrat.

2.3.3.6. Cas d’étude
Prenons le cas d’étude suivante pour déterminer A et B de 1’équation (14) :

A et B sont déterminés a partir des conditions initiales et des conditions aux limites du probleme
de diffusion et en plus, des hypothéses posées telles que :
a) Ladistribution de la concentration Cq est uniforme dans le substrat

b) A lasurface la valeur de x égale a zéro.
c) L’instant du début de la diffusion le temps égale a zéro [171].

A partir de I’équation c(x,t =B+Aerf[ X jon suppose ,_ X donc
(x.t) 2/Dt ERENGY:

C(x,t) =B+ Aerf (u)
Condition initiale : pour x=0, C=C,, V't (concentration, on surface de I’élément diffusant), et
u=0, caron aerf (0)=0.

Condition aux limites : pour x—o0, C=Cy, V t (concentration initiale se trouvant dans le substrat),
et u=1, car on aerf (o) =1.
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Cs = Aerf (0) +B.......1)
PO 1 ¢ = Aerf (o) + B......(2)

(1) =[C.=B]
(2) = Co=A+B = Co=A+C:=

On remplacant A et B dans 1’équation (14) donc, on obtient la formule suivante :

X
C(x,t) = (co—cs)erf(zﬁJwS (17)

La variation du profil de concentration entre Cy et C; est présentée sur la figure 2.8 ci-dessous.

Cancertration, C

Distance x 4 partire de lFintérface

Figure 2.8 : Profil de concentration suivant les parametres Co, Cs [171].

Pour le calcule de gain de masse :

A partir de I’équation (17) on dérive par rapport & x, on obtient :
CO — Cs

—7——— remplacent dans 1’équation (16) on obtient
z.D1

@
OX

x=0

t
CO_CS
G(,T)= sl — D —/— |dt T
tT) .([Ps b|: W} , et comme Cy, Cs, D, 7T et pg,, des constantes donc,

VD Pl
cette équation devenir G(t,T) = o N (Co— CS)J.? dt
7T 0

D
= G, T) = Pgps [—(Co— Cs)Z\/E = L’équation de gain de masse suivante :
Vs

G(LT) = 200y - (Co—C) (19

=40 -



Chapitre 3: Systémes d’équilibres des aciers inoxydables en présence de bore

3.1. Introduction
Dans ce troisieme chapitre, nous avons fait une étude bibliographique sur les divers types des
diagrammes d’équilibres (Systémes d’équilibre) binaire et ternaire existant entre les éléments
formant des pourcentages importants dans notre acier 316L et le bore avec une présentation des
phases, et ce, apres une présentation des notions genérales.

3.2. Systeme d’équilibre (diagramme de phases)
Les matériaux utilisés sont rarement purs ou des mélanges parfaitement homogenes, mais le plus
souvent sous forme d’alliages. Les états d’équilibre thermodynamiques des alliages sont définis
par les diagrammes de phases a 1’équilibre. Bien que ces états soient rarement atteints dans les
matériaux réels, ils correspondent a des états de reférences vers lesquels les systémes ont
tendance a évoluer.

3.2.1. Définition
Les diagrammes de phases sont des représentations graphiques des phases présentes dans un
systeme métallique en fonction de température, pression et des concentrations des composants
constitutifs. Donc, un diagramme est une représentation graphique des conditions
thermodynamiques d’équilibre [177], autrement dit un diagramme d’équilibre permet de résumer
les constitutions d’équilibre d’un systeme d’alliage et/ou permet de prédire, pour un mélange
donné, la constitution des phases en présence, en équilibre les unes avec les autres.

Deux facteurs physigues ont une influence sur la nature et la composition des phases présentes :
(1) la température qui joue un role particulierement important lors de la coulée et dans les
modifications des propriétés mécaniques des alliages et (2) la pression qui est habituellement
négligée, car elle n’a d’influence qu’a des niveaux extrémement éleves [178].

Les alliages a deux composants a pression constante peuvent étre présentés sous la forme bien
connue des diagrammes de phases binaires. Pour les alliages a trois composants, une dimension
additionnelle est nécessaire pour une représentation compléte, habituellement les systemes
ternaires sont présentés par des séries des sections ou de projection.

Les diagrammes de phases peuvent étre établis expérimentalement grace a l'analyse thermique.
Cette méthode repose sur l'enregistrement de la température d'un corps pur ou d'un alliage lors de
son chauffage ou de son refroidissement. On peut aussi les calculer a partir des données
thermodynamiques (I'enthalpie libre, I'enthalpie, I'entropie).

Avant d’examiner les différents diagrammes d’équilibre, il est nécessaire de rappeler quelques
notions et les variétés allotropiques du fer pur schématisées sur la figure 3.1. Il possede trois
variétés de structures cristallines entre 0° et la température de fusion. Entre I’ambiante et 910°C,
le fer a une structure cubique centrée, c’est le fer a.. A partir de 910 °C, il se transforme en fer y
dont la structure est cubique a faces centrées et une nouvelle transformation intervient a 1400 °C
jusqu’a 1538°C pour donner le fer 6 dont la structure est cubique centrée [130].
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Ferrite 6

cc

Ferrite a

cc

Austénitey Liquide

CFC

M

Tamb. 910°C 1400°C 1538°C

Figure 3.1 : Variétés allotropiques du fer pur [130].

3.2.2. Notions de base
Une phase : un domaine du matériau dont les propriétés physiques et chimiques sont uniformes.
Cette région ou cet ensemble de régions sont caractérisés par une structure et par un arrangement
atomique identique.

Un composant : un corps pur ; peut étre simple (exemples : Ti, Ag, Cu...) ou étre un composé
chimique (Hzo, A|203, SIOz)

La composition d’un alliage ou d’une phase d’un alliage est habituellement mesurée en %
massique et est communément notée m. Il est parfois utile de considérer le pourcentage
atomique.

La constitution d’un alliage est donc décrite par :

La composition globale

Le nombre de phases

La composition de chaque phase

La fraction massique de chaque phase

Un alliage présente sa constitution d’équilibre quand cette constitution n’évolue plus avec le
temps. Le diagramme d’équilibre, ou diagramme de phases, résume les constitutions d’équilibre
d’un systéme d’alliage.

La composition d'une phase (C) est la quantité relative des composants qu'elle contient.

La quantité d'une phase (¢), est la fraction du mélange présente d’une phase particuliére.
Dans une solution solide, les composants occupent des positions aléatoires dans le cristal.

La ligne de liquidus, représente les plus basses températures d'un liquide en fonction de
composition. Elle forme la frontiére entre la phase liquide et le systeme biphasé.

La ligne de solidus, représente la température la plus élevée des solides en fonction de
composition. C'est la frontiére entre la phase solide et la région biphaseée.

La ligne de solvus, représente la limite de la solubilité sur un composant dans l'autre. C'est
géneralement la limite entre une phase de solution solide et une région eutectique biphasée.

Un eutectique est un alliage des composants non miscibles. Au point eutectique le liquide
transforme en eutectique, qui se compose de deux phases distinctes disposées dans des couches
alternatives. Liquide — phase (solide) 1+ phase (solide) 2.
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Un eutectoide est semblable a une réaction eutectique ; la différence est qu'une phase solide (au
lieu d'un liquide) reéagit pour produire deux phases. Le résultat s'appelle un eutectoide. Phase
(solide) 1 — phase (solide) 2+ phase (solide) 3.

Un péritectique, c’est un point auquel une phase liquide et une phase solide se transforment en
une seule phase solide de composition définie. Le point péritectique est invariant, a température
fixe avec un équilibre entre les trois phases [154].

Liquide + phase (solide) 1— phase (solide) 2

Les alliages métalliques : sont des systemes mono ou polyphasés ayant des propriétés genérales
similaires a celles des meétaux purs. Ils comprennent des éléments métalliques ou non
métalliques.

IIs peuvent étre étudiés en tant que systémes physiques dont la variance est donnée par la
relation de Gibbs :

V=C+n-g¢ (19)
Avec :

V : Est la variance du systeme physique en équilibre. C’est le nombre de variables indépendantes
ou le nombre de degrés de liberté du systéme en fonction de ses constituants indépendants. Elle
est toujours positive ou nulle, pour avoir un sens physique.

C : Est le nombre d’éléments qui constituent 1’alliage.

n : Est le nombre de facteurs physiques susceptibles d’intervenir dans 1’état de 1’alliage
(température, pression).

¢ : Représente le nombre de phases en présence

Cette relation, appelée regle des phases, est réduite pour des alliages binaires ou seule la
température influe sur le systeme a la relation :

V=3-¢ (20)
Pour un systeme binaire, C = 2, V=3 — @, donc trois cas de figure sont possibles :

o O =1 et V= 2: systétme est bivariant. Il y a qu’une seule phase et sa composition
chimique sont celle de I’alliage donc la tempeérature et la composition sont deux variables
indépendantes.

e @ =2 et V= 1: systeme est monovariant. Il y a deux phases en équilibre les trois
variables x1, x2 et T sont fixés dés que 1’'une des trois variables est imposée. X1, Xa:
désignent la composition chimique des phases respectives @; et @,.

e @ =3et V=0:systéme invariant. Il y a trois phases en équilibre a une température bien
déterminee a laquelle les trois compositions chimiques X1, X, et X3 sont fixées.

L’état d’équilibre d’un systeme correspond a la valeur minimale de 1’énergie libre G dans les
conditions normales d’équilibre (température, pression). L’énergie libre doit €tre constante et le

travail des forces internes doit étre nul :  AG(T,P) =0
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L’¢équilibre des alliages est dit « stable » lorsqu’il ne subit aucun changement spontané dans le
temps. Cet état ne peut s’obtenir qu’a de tres faibles vitesses de refroidissement ou de chauffage.
Drailleurs, 1’état d’équilibre réel est rarement obtenu. Dans la plupart des cas, les alliages se
trouvent a 1’état « métastable » (I’état proche de 1’état stable), ou la propriété¢ pour 1’état d’étre

stable cinétiqguement, mais pas thermodynamiquement [179], figure 3.2.

La stabiliteé relative d'un systeme a une température et pression constante est déterminée par leur
énergie libre de Gibbs (G) ; qui est défini par la relation suivante : G=H - TS (21)

Ou H, T et S, sont I'enthalpie, la température et I'entropie du systéme respectivement [180].

mgh 1

Métastable Instable Stable

A NEEEES

Figure 3.2 : Systéme métastable dans 1’état 1 : si une énergie d’activation perturbe le systéme,
il franchit le seuil 2 et passe a I’état 3 (stable).

NB : On ajoute un parameétre correctif AQ a I’équation (21), impliqgue AG = AH — T AS+ AQ,
donc ce paramétre est I’énergie inter-faciale entre les joints de grains qui dépend de la
taille de grains et les contraintes des dislocations et autre.

3.2.3. Systeme d’équilibre binaire

Pour un systeme binaire, un diagramme d’équilibre permet de représenter les domaines de

stabilité des phases limites de domaines dans lesquels peuvent exister des phases, la température,

la composition et les proportions de ces différentes phases[178]. Les conditions d’équilibre entre
plusieurs phases en fonction de deux variables, la température et la teneure des éléments
d’alliage.

Les diagrammes de phases binaires sont les diagrammes les plus simples a établir.

3.2.3.1. Diagramme Fer-Chrome (Fe-Cr)
Le diagramme de phases présenté dans la figure 3.3 constitue un outil essentiel dans 1’étude et la
description de 1’équilibre des phases des aciers inoxydables, résultant du travail d’un nombre
considérable de chercheurs y travaillant [181-182].

Teneur en chrome [% atomique)

10 20 30 40 50 &0 70 80 80
2000

T T T T T T T T T =
1800 L 1800 °C
| —"] =7
asl L—T - -
1600 | Tl L-
1539 °C =
22% N -
= 1505 °C
‘E' 1400 1400 °C — o ferrite
2 -l oy | ¥ austénite
5 G phase ¢
2 1200 @ L liquide
= ¥
1000 |——12%{13% =
910 °C
Ms = 820 °C _
800 ey | 80°C —-
770 (hs%‘ 2 =
oo o \ o+ a %/
600 .

Fe 10 20 30 40 50 60 70 80 a0 Cr

Teneur en chrome (% en masse)

-44 -



Chapitre 3: Systémes d’équilibres des aciers inoxydables en présence de bore
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Figure 3.3 : Diagramme d’équilibre Fer-Chrome (Fe-Cr) et détail de la boucle y [129]

La solubilité du chrome dans le fer a haute température est compléte et la totalité des alliages Fe-
Cr se solidifient en mode ferritique.

A faibles teneures en chrome, on distingue la présence de la phase y qui est limitée a 1’intérieur
d’un domaine appelé « boucle y », cette situation étant due au chrome qui, compte tenu de sa
structure cristallographique, favorise le développement du domaine a, il est dit alphagéne. Cela
est dil a un phénoméne classique d’isomorphisme, le chrome ayant une structure cubique centrée
comme le fer o [80]. Sur I’axe des ordonnées du diagramme Fe-Cr, on retrouve, bien entendu,
les températures de transformation du fer : 910°C pour la transformation Fe o — Fe vy, et 1 390°C
pour la transformation Fe y — Fe 3, on notera que la boucle y comprise dans cet intervalle de
température qui sépare le diagramme en deux zones principales :

e Endessous de 11 % de Cr, les alliages subissent une transformation a—y au chauffage et
I’inverse au refroidissement ; ils se comportent donc comme le fer ou 1’acier doux.

e Au-dessus de 12.7 % de Cr, il n’y a plus de transformation de phases et les alliages
restent totalement ferritiques.

e Entre 11 et 13 % de chrome, les deux phases a et y coexistent en équilibre [183].
Ainsi, selon la composition par rapport a la boucle vy, les aciers au chrome peuvent avoir des
structures différentes : ferritique, martensitique ou semi martensitique.
L’addition de carbone et d'azote, qui sont des éléments fortement gammageénes, étend la zone y et
par suite accroit la solubilité du Cr dans l'austénite, figure 3.4.
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Figure 3.4 : Influence du carbone et de I’azote sur la boucle du diagramme Fe-Cr [129]

La portion du systétme Fe-Cr montre l'existence de la phase intermediaire dite phase o
extrémement fragile, de structure quadratique complexe avec des teneurs suffisantes entre 45 et
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50 % de Cr, figure 3.5. Cette phase se forme trés lentement a des températures en dessous de
820°C [97, 127, 129, 130, 182]. La phase o peut-étre évitée par refroidissement rapide [180]. A
520°C, il existe un palier eutectoide avec une assez lente réaction.

Température {°C)

Teneur en chrome {% en masse}

Figure 3.5 : Diagramme Fe-Cr en dessous de 850 °C [129].

Une derniére transformation se produit en dessous de 520 °C (figure 3.5). Il s’agit d’une
démixtion vers 475 °C, c’est-a-dire une décomposition de la phase a cubique centrée en deux
phases a et o’ de méme structure, cubique centrée, mais des teneurs en chrome trés différentes
[80, 130]. Cette phase o’ peut atteindre des teneurs en chrome de 1’ordre de 90 % massique
[184]. Ce mécanisme est analogue a un phénomene de durcissement structural, mais il peut
entrainer une fragilisation de I’alliage [130].

3.2.3.2. Diagramme Fer-Nickel (Fe-Ni)

Contrairement au Chrome, le Nickel étant de structure Cubique a Faces Centrées favorise la
formation d’une solution solide austénitique (figure 3.6) [185], donc est un élément gammageéne.
La solubilité du nickel dans le fer se présente entre 400 et 500°C. A 30 % de nickel, il étend la
phase y de 500 °C a 1450 °C, pour les fortes teneurs en Nickel, la structure est monophasée (y) a
température ambiante, tandis que pour des teneurs faibles (< 5 a 6 %) la structure peut étre
ferritique [97, 181]. Entre ces deux teneurs, la structure est biphasée austéno-ferritique suite a un
refroidissement lent a partir du domaine austénitique [181], une vitesse de refroidissement trés
rapide provoquerait une transformation martensitique des alliages Fe-Ni. La température Ms
(Martensite start) chute sensiblement quand la teneur en Ni augmente : +200°C a 20 %; 0°C a 30
%; -220°C a 34 %.

Weight Percent Nickel
GO S St S MUK M B S -

: T
1538°C: 1514°C L
1440°C 1455°C
um-Xm’e)\ e E
1304°C:
w0 e m

(1Fe,Ni)

Temperature °C

4
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) 20 % ) % % ] 8 % 100
Fe Atomic Percent Nickel Ni

Figure 3.6 : Diagramme d’équilibre Fer-Nickel (Fe- Ni) [179,185].
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Le systeme Fe-Ni (figure 3.6) est caractérisé par un domaine de solidification tres étroit avec une
réaction péritectique dans la région riche en fer a 1514°C (L+3 Fe— y) [186-188] a une teneur de
4.6 wt% de nickel [187-189]. La solution solide est stable sur toute la gamme de composition
jusqu’a 517°C ou apparait une phase ordonnée FeNis [186-187, 190-191]. Le point de fusion du
fer et du nickel & une pression de101325 Pa, est de 1538°C et 1455°C, respectivement.

Plusieurs phases ont été présentées 1’une stable comme a—Fe, FeNis et ’autre métastables
comme FeNi et FesNi. Le tableau 3.1 montre les différentes phases et ses variations
steechiométriques, selon L. J. Swartzendruber et al. [187, 190, 192]

Finalement, le systéme Fe-Ni est encore sujet a discussion a I’heure actuellement est surtout a
des températures au-dessous de 450°C.

Composition, Pearson Space Strukturbericht
Phase at%Ni symbol group designation Prototype
(BFEXA).rcrr 0to35 n Indim A2 w
(yFe,Ni)b) 0to100 cFd Fmim A1 Qu
(APENE) 0to5.5 n Inm A2 W
FeNiy 631085 cP4 Prlm L1 AuCus
Metastable phases
FeNi P2 Pdlmmm JATH AuCu
FeNi P4 P Iy AuCug

(k) From 153810 1394"Cat 0 at% Ni. (b) From <139410 912 °C at 0.t % Ni at all ternperatures at 100at,% Ni. (c) Below <912 ‘Cat 0at.% Ni.

Tableau 3.1 : Les différentes phases et ses variations steechiométriques [190]

3.2.3.3. Diagramme Chrome-Nickel (Cr-Ni)

Le diagramme chrome-nickel (figure 3.7) présente deux phases terminales avec des solutions
solides trés étendues, respectivement la ferrite c6té chrome (ou a-Cr) et l'austénite coté nickel
(ou y-Ni) [182]. Le systéme Ni-Cr est caractérisé par une réaction eutectique et la formation de
Ni,Cr péritectique. La forme généralement reconnue du diagramme consiste en un simple
eutectique a haute température avec une réaction de commande a basse température, autour
Ni,Cr [193]. Les données chiffrées sont les limites de solubilité a la température eutectique. La
composition eutectique (56 at% Cr) a été déterminée par interpolation graphique. Les problemes
rencontrés dans I'établissement des équilibres de phase a I'état solide a la fin riche en Cr du
diagramme sont dues a la diminution spectaculaire de la solubilité de Ni dans (Cr) avec la
température [193].

Le tableau 3.2 [194], ci-dessous présent quelques phases correspondent a des teneures de Cr. Le
diagramme montre aussi une transformation allotropique du Cr, les deux phases o et & peuvent
étre conservées a température ambiante par trempe a 1250°C. Concernant les aciers inoxydables,
I'allure fondamentale de ce diagramme est la large étendue de la zone y ; pour des teneurs
élevées de Cr, il peut dissoudre en structure cubique a face centré de Ni a 1350°C [97]. Bien qu'il
s'agisse d'un systeme courant, le diagramme ne peut pas étre considéré complétement fiable en
dessous de 400°C [182].
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Weight Percent Chromium
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Figure 3.7 : Diagramme d’équilibre Nickel-Chrome (Ni - Cr) [193].

Phase Composition, Pearson Space
w2 Cr symbaol group
(Ni) 0to 47.0 cF4 ijm
Ni;Cr or Y 21 to 37 ol6 dmmm
(Cr) 65 to 100 el Imgm
Metastable phases
o ~28 P30 Pdyimnm
d 100 P8 Pm3m

Tableau 3.2 : Quelques phases de system Cr-Ni [194].

3.2.3.4. Diagramme Chrome-Bore (Cr - B)
Le diagramme de phases Cr-B (figure 3.8) [195], évalué est basé principalement sur les résultats
de Liao et Spear [196].

Le systéme se compose de six composés intermétalliques (Cr,B, CrsBs, CrB, CriB4, CrB; et
CrB,) dans un intervalle de 26 a 75 at % B, [195] et dans les extrémités des solutions solides,
cubique centré pour (Cr) et rhomboedrique pour (B). L'existence de plusieurs autres borures
signalés, tels que Cr4B, Cr3B; et CrBs, ont été exclus et / ou restent incertaines, et ceux-ci ne sont
pas inclus dans le schéma évalué. Un certain travail montre que la phase Cr3B; est un mélange
original de deux phases Cr,B et CrB [195], et la phase CrBg présente surtout dans les alliages
riches en B, confirmée stable entre 1000 et 1300 °C et a été décomposée avec la formation de
CrB; et le retrait partiel du bore aux températures élevées.

Autre travail rapporté qu'une phase CrB, existe jusqu'a 1600°C, température au-dessus de
laquelle elle donne un mélange (CrB; + bore). Ils sont également proposés que cette phase soit
plus probablement identique que la phase CrBe.
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Des eutectiques ont été établis entre le Cr, Cr,B, CrB, et bore rhomboédrique, et la région solide
du systéme ont été étudiés par rayon X et les méthodes monocristallines, avec cing phases
intermédiaires Cr,B, CrsBs, CrB, CrsB,4 et CrB, observés. La formation de CrB4 confirmé par le
recuit des alliages pendant 100 heures a 1400°C dans le vide. Les limites de solubilité et les
températures eutectiques sont des valeurs chiffrées présentées sur le diagramme Cr-B.

Les données de solubilité sont limitées. On signale que la solubilité de B en Cr varie de 0,72 at %
de B a 1100°C a 0,38 at % de B a de plus basses températures, pour une température de 1527 °C,
on rapporte la solubilité maximale de Cr en B a environ 2 at % de B [195,196].

Un résumé des types de réactions, des températures calculées et des compositions des réactions
invariables du systeme est donné dans le tableau 3.3 [195].
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Figure 3.8 : Diagramme d’équilibre Chrome-Bore (Cr - B) [195].

Compositions Temp. Reaction
Reaction (at% B) (°C) Type
LoCr 0 1907 Melting
L->Cr+CrB 15 0 33.3 1636 Eutectic
L + CrsB; — Cr;B 30 375 333 1870 Peritectic
L+ CrB — CrsB,y 35 50 37.5 1900 Peritectic
L - CrB 50 2100 Congr. melt
L — CrB + Cr3B, 56.6 50 57.1 2080 Eutectic
L + CrB; - Cr3B, 55 66.7 57.1 2080 Peritectic
L - CrB, 66.7 2156 Congr. melt
L—>CrB,+B 85.1 66.7 100 1880 Eutectic
Cr;B + B — CrBy 66.7 100 80 1500 Peritectoid
L—-B 100 2075 Melting,

Tableau 3.3 : Types des réactions a des températures donnes [195].

3.2.3.5. Diagramme Nickel-Bore (Ni - B)
Le diagramme d’équilibre Ni-B (figure 3.9) [197], se compose de cing composes
intermétalliques (NisB, Ni,B, NisBs orthorhombique, NisBs; monoclinique et NiB) et dans les
extrémités des solutions solides, cubique a face centré pour (Ni) et rhomboédrique pour (B)
[198].
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Un eutectique stable entre le cubique a face centreé et le Ni3B, produit un liquide a 17 at% de B et
une température eutectique de 1093°C [195,198], avec une valeur de 0,3 at% de B de solubilité
maximale du bore dans le nickel. Quelques travaux présentent pour une tempeérature Iégerement
plus élevée environ 1110°C de réaction, avec la concentration de liquide est de 19 at% de B et de
16,2 at% de B que la limite de solubilité de bore est de 0,135 at% de B et de 0,3 at% de B,
respectivement [195].

Le point de fusion conforme pour NisB et Ni,B ont été indiqués comme 1156 et 1125°C
respectivement. Les deux borures avec la structure cristalline d'orthorhombique (o0_NisB3) et de
monoclinique (m_NiyBs) et la steechiométrie d'environ 41,4 at% de B et de 43,6 at% de B ont été
caractérises dans le diagramme a des températures de 1025°C et de 1031°C respectivement et ne
different que peu des températures eutectiques de ces composés avec les composés adjacents. La
forme composeée en pointe a partir du liquide et le bore par une réaction péritectique a 1035 °C.

Par ailleurs, un eutectique métastable Ni + Ni,B a 986°C et avec le liquide d’environ 20 at% de
B, a été indiqué au cours des certaines expériences [195, 198]. L'explication semble n’étre que
Ni3B est une phase assez instable et peut facilement étre supprimé a un taux de refroidissement
élevé [195]. Les réactions invariables aux concentrations de chaque phase correspondante dans
les réactions sont énumérées dans le tableau 3.4 ci-dessous.

Weight Percent Boron
i IIO ZIO 5,0 4IO‘ 5IO BIO“ 70 80 R 0
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Ni Atomic Percenlt Boron B

Figure 3.9 : Diagramme d’équilibre Nickel-Bore (Ni - B) [197].

Compositions Temp. Reaction
Reaction (at% B) (°Q) Type
L — Ni 0 1455 Melting
L - ¥Ni + Ni;B 159 042 250 1095 Eutectic
L — Ni;B 25.0 1165 Congr.melt
L - NisB + Ni,B 320 250 333 1124 Eutectic
L - NiB 333 1125 Congr.melt
L + Ni;B — Ni,B; 452 333 436 1027 Peritectic
L — Ni,B; + NiB 459 436 50 1025 Eutectic
L+ B - NiB 49.1 100 50 1035 Peritectic
L-B 100 2075 Melting

Tableau 3.4 : Les réactions invariables aux concentrations de chaque phase [195].
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3.2.3.6. Diagramme Fer-Bore (Fe - B)

Les phases du systeme Fe-B (figure 3.10) sont: (1) le liquide L, (2) dans les extrémités des
solutions solides : a haute-température cubique centré pour (& Fe), température moyenne cubique
a face centré (y Fe), a basse température cubique centré (a Fe), et rhomboédrique pour (3B)
caractérise par petite solubilité solide réciproque dans les éléments; et (3) Deux intermétallique
compounds Fe,B et FeB [199], qui peuvent apparaitre aux températures usuelles de boruration
(800-1100°C)[97]. Ces phases présentent d’aprés le diagramme d’équilibre Fe-B, un pourcentage
en masse de 8,83 % pour la phase Fe,B et 16.23 % pour la phase FeB. Les points de fusion sont
de 1389 4 1410°C et 1540 & 1657°C pour Fe;B et FeB, respectivement.

Deux phases eutectiques sont présentées sur le diagramme binaire Fe-B, une a 17 % d’atomes de
bore a une température de 1174°C, et I'autre a 64 % d’atomes de bore a une température de
1500°C ; d’autres littératures présentent les deux phases a 17 at% de B a 1149°C et a 63,5 at% de
B & 1495°C [200]

Weight Percent Boron
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23004 , o . i . 20 . 3‘0. 4]0; 50 alal 80 100

21004 2092°c.

1800+
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0 10 20 30 40 50 80 70 80 90 100
Fe Atomic Percent Boron B

Figure 3.10 : Diagramme d’équilibre Fer-Bore (Fe - B) [199].

Le bore est trés peu soluble dans le fer [201-202]; FeB et Fe,B présentent trés peu d’écarts a la
steechiométrie [4] (figure 3.11), cette solubilité est de I’ordre de 2 ppm dans la ferrite a 720°C
comme valeur minimale, et de 210 ppm comme valeur maximale dans 1’austénite a 1149°C [2,
71,72], le tableau 3.5, montre la solubilité du bore dans le fer en fonction de la température.

Température (°C) Bore en solution (ppm par masse)
(a Fe) 710 2
(o Fe) 906 82
(y Fe) 906 21
(y Fe) 1149 210

Tableau 3.5 : Solubilité du bore dans le fer a différentes températures [71, 72].
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Figure 3.11 : Diagramme de solubilité de bore dans le fer [105].

Les expériences ont également indiqué I'existence de deux composés métastables dans la région
riche en fer, la phase Fey3Bs et la phase FesB [203-205] qui est une transformation d’une autre
phase métastable Fe,B, toutes ces phases ne figurent pas dans le diagramme Fe-B.

Dans le domaine riche en bore dans le systeme de Fe-B peu d’expériences citent une phase FeB;
qui n'est pas aussi énumérée dans le diagramme de phases Fe-B. L'existence de cette phase FeB,
a été discutée en littérature et reste toujours une question controversée [203]. Le tableau 3.6 ci-

dessous [195] montre les réactions invariables des phases correspondant aux concentrations et
températures.

Compositions Temp.  Reaction
Reaction (at% B) (°Q) Type
L - Fe 0 1538 Melting
L - y-Fe + Fe,B 165 011 333 1175 Eutectic
L + FeB — Fe,B 324 50 333 1386 Peritectic
L — FeB 50 1611 Congr.melt
L — FeB + B 630 50 100 1492 Eutectic
vFe + Fe,B — o-Fe 0.009 333 0.013 912 Peritectoid
LB 100 2075 Melting

Tableau 3.6 : Les réactions invariables des phases du systeme Fe-B [195].

3.2.4. Diagramme d’équilibre des alliages ternaires
Lorsqu’un troisiéme élément est ajouté au systeme binaire, l’illustration des conditions
d’équilibre dans 1’espace de deux dimensions devient trés compliquée, 1’introduction d’une
troisieme dimension permet d’éclairer et de simplifier les réactions existant entre les trois
composantes a partir d’un diagramme d’équilibre ternaire.

Le diagramme d’équilibre des alliages ternaires a la forme d’un prisme ayant a la base un
triangle équilatéral qui indique la concentration des composants. Ce triangle est dit de référence.
Les composants qui forment 1’alliage sont représentés par les sommets, les alliages binaires, par
les cOtés et les alliages ternaires, par les points a I’intérieur de ce triangle [9].
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3.2.4.1. Lecture d’un diagramme de phases ternaire
La lecture d'un diagramme dans I'espace n'est pas commode, ce sont le plus souvent des coupes
horizontales ou verticales, ou encore les projections sur un plan horizontal des lignes ou des
surfaces remarquables, qui sont utilisées.

Une phase est définie par ses concentrations X', y', z' en chacun de ses éléments A, B, C. Les
concentrations peuvent s'exprimer en pourcentage massique ou atomique, elles sont alors
définies par la relation :

X'+ y'+2z' =100 (22)

Soit en fraction massique ou atomique.
X+y+z' =1 (23)

La représentation la plus commode pour les concentrations, dans le plan horizontal, utilise une
grille triangulaire équilatérale (figure 3.12). Chaque sommet représente un métal pur et a tout
point sur un coté du triangle correspond a un alliage binaire des éléments représentés par les
deux sommets que joint chaque coté. Il existe deux facons de lire les concentrations sur cette
grille. Pour un point X, par exemple, les compositions x', y', z' en A, B et C sont proportionnelles
aux distances du point X aux trois c6tés du triangle ABC, (figure 3.12) [206].

N % enC

D "% en B
Figure 3.12 : Systéme ternaire en représentation isotherme [206].
Les températures sont portées en verticale [9, 207, 208] (figure 3.13). C’est pourquoi les phases

et la structure d’un alliage ternaire en fonction de la concentration et de la température ne
peuvent étre représentées que par un diagramme spatial (figure 3.13).

Tempéralure

b

Figure 3.13 : Représentation spatiale de diagramme ternaire [9].
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3.2.4.2. Diagramme Fer-Chrome- Nickel (Fe-Cr-Ni)
Les incertitudes dans les trois systémes binaires se reportent dans le diagramme ternaire Fe-Cr-
Ni. Ce dernier est nécessaire pour connaitre les phases en équilibre en fonction de la composition
et la température, car le dépassement de certaines valeurs de nickel et de chrome deviennent
insuffisants pour avoir une idée claire sur les phases et les microstructures qui peuvent exister
dans les diagrammes binaires d’équilibre.

Aussi, du fait de la lenteur des réactions, le diagramme d'équilibre des phases ne peut pas étre
toujours utilisé pour prédire les structures qui pourraient étre en présence dans les alliages
commercialisés [209].

L’addition du nickel conduit a augmenter la boucle y des alliages fer-chrome. La phase
austenitique y du systeme Fe-Cr est présente avec une large extension en composition et en
température et participe a des équilibres biphasés et triphasés [129, 130, 182].

Une coupe du diagramme ternaire Fe-Cr-Ni présentée par la figure 3.14, montre clairement le
déplacement de la boucle austénitique y vers les teneurs élevées en chrome lorsque I’on
augmente la teneur en nickel.

1500

_‘_‘_‘_i—u_
1400
- o oud
S 1300
@
5 1200 N I
: Y NP
2 1100 i - | -
& 0% Ni }4%Ni )B%Ni }
= 1000 / /
900
_-—.—'_'_.-.-.-_J-’
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0 5 10 15 20 75

Teneur en chrome (% en masse)

Figure 3.14 : Coupe du diagramme de phase ternaire Fe-Cr-Ni montrant 1’évolution du domaine
austénitique y en fonction de la teneur en nickel [129].

La figure 3.15 représente des sections des diagrammes isothermes de 650°C, 700°C [210] et
1000°C du diagramme d’équilibre ternaire Fe-Cr-Ni, qui montre I'extension de la phase o, (a
remarquer que la phase ¢ est susceptible d'apparaitre un peu en dessous de 20 % Cr [182]), dans
le domaine ternaire ou elle est stabilisée & plus haute température. Cette phase ¢ constitue la
majeure partie du diagramme de phases Fe- Cr- Ni, sa vitesse de formation au-dessous de 500°C
est si lente qu'elle ne constitue pas un facteur déterminant sur les propriétés des aciers
inoxydables utilisés a ces températures[209], et que 1’augmentation de la teneur en chrome
(équivalent) -figure 3.15. c¢)- d’un acier inoxydable austénitique (point a) fait apparaitre une
certaine proportion de la ferrite F (point b).

L’augmentation de la teneur en nickel (équivalent) restitue ensuite la structure entiérement
austénitique (point c) [130,211].
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Figure 3.15 : Section du diagramme ternaire Fe-Cr-Ni a) a 650°C [209], b) a 700°C [210],
c) a 1000°C [130].

3.2.4.3. Diagramme Fer-Chrome- Bore (Fe-Cr-B)
La combinaison des trois systemes d’équilibres binaires Fe-Cr, Cr-B, Fe-B, résulte d’un
diagramme d’équilibre ternaire Fe-Cr-B, la nécessité de ce diagramme a pour objet d’observer et
d’acquérir les différentes phases d’équilibres, et ce, par rapport a la température et/ou a la
composition de chaque élément.

Les études et les expériences conviennent fondamentalement que, dans la gamme 0 a 33,3 % de
I’atome de B, I’existence des structures ou des phases Cr,B orthorhombique et Fe,B tétragonale,
qui ont une solubilité étendue dans le systéme ternaire et qu’il y a un équilibre triphasé entre la
solution solide basée par Cr, Cr,B et Fe,B [195], la phase CrsB qui serait observé lors de
certaines études est considéré comme une phase métastable. Les compositions calculées du
M,B_orth, le M,B _tetr, et o ou y (Fe, Cr) - phases de référence de solution solide dans I'équilibre
triphasé sont données dans le tableau 3.7 ci-dessous et comparées aux données expérimentales
données dans le méme tableau.

Temp. Composition (at% Cr) Reference
(O alory) M,B_tetr M,B_orth

900 2,76 11..7 29.1 [195]

700 6.4 7.8 23

900 4 10 28

1250 9.3 16 18.6 Autre

reference
1100 36 11.8 29
1100 20 18 35

Tableau 3.7 : Résumé de calcul expérimental pour les trois phases d’équilibre dans le
systeme Fe-Cr-B [195].
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Des calculs thermodynamiques du systéme ternaire Fe-Cr-B, ont été effectués pour le contenu de
bore jusqu'a 30 at% de B. Les sections isothermes du systéeme calculé a 900 et a 700°C sont
montrées sur la figure 3.16 a) et b), respectivement, avec des données expérimentales [195,212].
L'extension de solubilité des borures plus hauts dans le ternaire est compatible a toutes les études
expérimentales, bien que CrB et FeB soient a I'équilibre triphasé avec M,B_tetr plutét que
M,B_orth. Les résultats calculés prouvent qu'il y a peu de changements des compositions des
trois phases dans I'équilibre aux différentes températures [195].

+ 1 Phase

? » 3 Phases
§D A x & Phases
5 T MpBer MBorth A ¢ 2 Phases
3 ot

@f .1 o 6066 ® O 00O
N ¢ _ ‘
B R W I Y g
g% Yp.2 0.4°%°08.6 0.8 1.0 .
MOLE-FRACTION CR MOLE-FRACTION CR
a) b)

Figure 3.16 : Section isotherme du systeme Fe-Cr-B calculée a) a 900°C, b) a 700°C [195].

D’autres travaux concernent les types des réactions et les surface des liquidus sont donnés et
résumés sur le tableau 3.8 et la figure 3.17.

Compositions (at%) Temp. Reaction
Reaction Fe Cr B ( °C) Type
E 71.3 12.3 16.4 1091 Eutectic
U1 65.4 21.4 13.2 1124 Quasi-peritectic
U2 63.3 14.1 22.6 1244
U3 62.5 11.2 26.3 1311
U4 5.2 63.2 31.6 1839

Tableau 3.8 : Résumé des differents types de réactions dans le systeme Fe-Cr-B [195].
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1
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MOLE-FRACTION CR

Figure 3.17 : Projection des liquidus dans le systéme ternaire Fe-Cr-B [195].

3.2.4.4. Diagramme Fer-Nickel- Bore (Fe-Ni-B)

Le systeme Fe-Ni-B est I’assemblage des trois systéemes binaires Fe-B, Ni-B et Fe-Ni, chaque
systeme présente des phases intermédiaires et/ou des phases métastables. Deux phases
intermédiaires Fe,B tétragonales et FeB orthorhombique et une phase métastable FesB pour le
systeme Fe-B, en ce qui concerne le systeme Ni-B il y a cing phases intermédiaires : NizB
orthorhombique, Ni,B tétragonal, NisB; orthorhombique et monoclinique et NiB
orthorhombique, et dans le systeme Fe-Ni, le Fe cubique a face centré et Ni forment une solution
solide y [213].

Les différents calculs d’équilibre de phase ternaire du systéme Fe-Ni-B, expriment les phases a
des températures données (800°C et 925°C), comme montré dans la figure 3.18 a) et b) ci-apres.

3+N|3 (8)

Q {
¢ eE+\hE+M B/ N/’L
& o 2
§ ¢ 9%! v'-§ “C\ga\wa %/ |/\45P§1‘%
LS eB+| oS
¥ /\fME — W\,b@‘l% AL T 7Y,
@ My NizB+M,B /  \& /0 \WpBF Ry MisBH S
2% ‘5’ 3 / 7 5
0, 1 > 20
. / A /
fc +M,B \’CCW?E‘ / NeeshiB /
fe +\ B / / \ \ fcc+|\3: y
JARVAN. \
Febecial @ fec(r) @ & N Fe o fec(r) & & N
Atomic Percent N|r.ke\ Atomic Percent Nicke!
a) b)

Figure 3.18 : Section isotherme du systéeme Fe-Ni-B calculée a) a 800°C, b) a 925°C [213].

Dans cette description, dix phases ont été considerées : liquide, o cubique centré, y cubique a
face centré, Fe,B (se prolongeant a Ni,B), FeB (Ni de dissolution), Ni3B (Fe de dissolution), NiB
(Fe de dissolution), NisBs-0, NisB3-m et béta-rhombo-B [214].

La miscibilité complete a été rapportée entre les deux composés binaires Fe,B et Ni,B suite a la
méme structure tétragonale de ces derniers [195, 215], dénotés comme phase M,B_tetr, et que
les atomes de Ni peuvent remplacer le Fe dans la phase de FeB jusqu'a 70 mol%. Tandis que les
atomes de Fe peuvent remplacer le Ni dans la phase de NiB jusqu'a 15 mol%, on peut avoir des
résultats différents sur la solubilité des élements métalliques dans les phases de FeB et NiB
suivant la durée du traitement thermique [215]. Pour la phase de Ni3B, la limite de solubilité du
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Fe dans Ni3B a 800°C atteint environ 45 at % de Fe [195,215]. La phase métastable (Fe,Ni)23Be a
été rapportée par certains travaux [195,215] ainsi que la phase NiBg [213].

Pour les alliages Fe-Ni-B et en particulier, la phase (Fe, M),3Bg est preésente dans la gamme de
composition de 0-50 % de Ni selon le taux de chauffage. Il y a eu peu de travaux dans la
littérature concernant la thermodynamique de la phase M23Bg [195].

3.2.4.5. Diagramme Chrome-Nickel-Bore (Cr-Ni-B)
Le systtme Cr-Ni-B comme les autres systemes antérieurs, est la somme des trois systémes
binaires soit : Cr-Ni, Ni-B et Cr-B. La caractéristique du systeme Cr-Ni-B est qu'il n'y en pas de
solubilité substantielle du composant metallique dans les borures binaires [195], la figure 3.19 a)
et b) pour les températures 800°C et 1000°C respectivement, présente les différentes phases de
ce systeme tel que: CrB, Cr,B, CrsBs, CrisBs, CrBs, CrB,, NiB, NiyB, NisB, NiyBs
orthorhombique et monoclinique, ainsi que Cr,Ni3Bg,CrsNiBg [195, 216] et Cr,NiB4[216].

b)

W or . 0.
Ni NiTF 20 pr] ) % 00 Cr

Figure 3.19 : Section isotherme du systeme Ni-Cr-B calculée : a) a 800°C, b) a 1000°C [195].

Un diagramme de phases Cr-Ni-B a été calculé par Li-Mei PAN [195] pour la gamme de
composition jusqu'a 50 at% de B, a 1000°C (figure 3.20 ci-dessous).

1 Ta T T T T LT
A 0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
MOLE-FRACTION CR

Figure 3.20 : Section isotherme du systéeme Ni-Cr-B calculée a 1000°C par Li-Mie PAN [195].
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4.1. Introduction
Grace a I’évolution des moyens informatiques connus de nos jours, la modélisation numérique
est devenue aujourd’hui une étape incontournable [3] dans le monde de I’industrie vu son role
indispensable dans le développement et 1’optimisation des procédes. Dans ce chapitre, nous
allons présenter les modéles existants et nous avons fait une modelisation.

La modélisation partant en général de I’hypothése ou 1’on peut décrire le phénomeéne a partir de
mécanismes élémentaires conduit a une formulation reliant tous les parametres physiques juges
significatifs. Quand ces variables sont nombreuses, la forme du modéle contient plusieurs
coefficients que I’on ajuste pour que 1’équation du modele ‘colle’ le mieux possible avec les
valeurs expérimentales. Dans le cas le plus favorable ces coefficients accedent au rang de
grandeur physique [217].

Dans la plupart des modélisations des systemes des croissances des couches, des incertitudes
persistent entre le comportement du systéme réel et 1’évolution du modéle. Ces incertitudes sont
dues, d’un c6té, aux manques de connaissances exhaustives sur le fonctionnement du systeme et,
d’un autre coté, le modele ne prend pas en compte qu’une partie des parametres qui influent sur
I’évolution de la sortie. Par ailleurs, dans certains cas, ce modele est quasiment impossible a
obtenir.

Ce chapitre est structuré en quatre parties. Une premiere partie est consacrée a la présentation de
quelques définitions concernant le modele. Nous commencons par donner une bréve présentation
et description de modele et ses évolutions.

La deuxiéme et la troisieme partie de ce chapitre sont consacrées aux présentations des modeles
monocouches et bicouches existants respectivement, ainsi que les hypothéses mentionnées et
leurs conditions aux limites.

Ensuite, dans la derniére partie du chapitre, nous présentons notre modeéle et ces hypothéses ainsi
que ses conditions pour le déroulement de ce modéle bicouche.

4.2. Définitions de la modélisation scientifique

Le terme “modele” en général désigne une “représentation simplifiée, souvent formalisée, d’un
processus ou d’un systéme”, [218]. Un modéle scientifique est une “représentation abstraite des
relations entre les parametres caractéristiques d’un phénomene ou d’un processus”, [219]. Dans
le cadre de cette étude, nous appelons modeéle une structure mathématique qui donne une
représentation des systemes réels étudies.

Une description exhaustive de ces systémes serait non seulement laborieuse, du fait de leur
complexité, mais bien souvent impossible, car de nombreuses variables sont totalement
inconnues, comme, par exemple, la détermination des énergies d’activation de chaque élément,
ainsi que la priorité des déclenchements de cette énergie et les compositions précises de
différentes phases obtenues. La modélisation débute donc par la mise en place d’un cadre
d’hypotheses (souvent simplificatrices), basé sur ’observation de chaque systeme, qui fixe
notamment les limites de validité du modeéle.
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Le choix d’une structure pour le modéle et 1’identification des grandeurs influentes nécessitent
de fixer au préalable les objectifs de la modélisation. Les bases de données disponibles sur le
systeme modélisé (données de supervision) constituent les entrées possibles du modeéle et les
bases de connaissances (bibliographiques, expérimentales ou d’expert) permettent de définir les
variables d’état du systéme. Les sorties du modéle doivent apporter une réponse claire en
fonction des objectifs de la modélisation (aide a la décision, commande prédictive, entrainement,
formation, etc.)

Le processus de modélisation compte trois étapes principales :

e Identification d'un modeéle potentiel pour décrire le systeme

e Estimation des paramétres du modéele retenu, définition du cadre d’hypothéses et
des limites de validité pour une estimation donnée des parameétres

e Validation du modéle estimé par comparaison avec des données réelles.

L’amélioration progressive du modéle est obtenue en bouclant le processus sur lui-méme, c'est-
a-dire que les résultats de validation permettent de remettre en question la structure choisie pour
le modele, puis les paramétres et le cadre d’hypothése, et ce, jusqu’a ce que 1’étape de validation
montre I’efficacité du modele dans sa représentation du systeme réel.

Idéalement, un modé¢le se doit d’étre autant que possible indépendant des modalités
d’implémentation (plate-forme et logiciel), c’est pourquoi il est important de veiller a batir un
modele conceptuel (Modele basé sur une idée générale et abstraite de représentation d’un
procédé, permettant d’en organiser les connaissances indépendamment du langage de
programmation utilis€). Nous prendrons donc soin dans cette partie de présenter parallélement
aux modéles de simulation, les outils et méthodes de calcul, basés sur les fonctions
mathématiques élémentaires, qui sont nécessaires pour permettre I’implémentation quel que soit
le systeme d’exploitation utilisé ou le langage de programmation choisi [6].

4.3. Classes et structures de modeéles
Le classement des modeles par certains chercheurs est fait en fonction des propriétés qu’ils ont
ou n’ont pas. Par exemple, on distinguera les modeles monovariables et multivariables, les
modeles qualitatifs et quantitatifs, etc.

Ainsi, les modéles déterministes pour lesquels il n’y a pas de difficulté sont opposés aux modéles
stochastiques dont les variables admettent une moyenne et une variance (ces modéles permettent
de tenir compte des bruits du systéme).

On distingue les modéles dynamiques des modeles statiques, et les modeles continus des
modeles discrets ou échantillonnés. Les modéles discrets sont basés sur 1’hypothése qu’un
phénomene dynamique continu peut étre approximé par une suite d’états stables qui permettent
de I’assimiler a un phénomeéne discret. Les modéles échantillonnés, quant a eux, correspondent a
une observation périodique de phénomeénes continus, ils ont pour point de deépart un modeéle
continu qui est discrétisé pour 1’implémentation.
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Les modéles linéaires sont ceux dont toute combinaison linéaire d’entrées sont associée a la
méme combinaison linéaire de sorties, contrairement aux modeles non linéaires. Enfin, sont dits
stationnaires les modeles pour lesquels les relations entrées-sorties sont invariantes dans le temps.

Les modeles peuvent en outre se différencier par leur structure. Les modeles dont le
comportement externe est analogue au comportement du systeme malgré le fait que les
mécanismes intérieurs de ce dernier ne soient pas pris en compte sont appelés modéles de
représentation ou comportementaux. Ils fonctionnent comme une “boite noire” dont la
mécanique est inconnue, ils font simplement correspondre des entrées avec des sorties par
I’intermédiaire d’équations plus ou moins complexes. Ils sont déterminés par la technique
d’identification a partir des mesures expérimentales d’entrées-sorties du systeme, [6].

Par opposition, les modeles de connaissance sont ceux construits a partir de ’analyse de la
structure du systeme et de la logique de ses mécanismes internes. lls nécessitent de connaitre les
variables d’état du systéme et les paramétres introduits qui ont une signification physique. IlIs
sont définis a partir d’équations connues telles que les lois physiques ou les relations chimiques
par exemple.

A l'usage, il apparait souvent que la complexité et le grand nombre de phénomenes élémentaires
intervenant dans un systéme rendent l'interprétation physique trés difficile. Pour les procédés
complexes (comme les traitements chimiques), il est judicieux alors de décomposer le systeme
en plusieurs sous-systémes, chacun d'eux étant décrit par un modele de représentation, tandis que
la réunion de ces sous-systemes, les liens et les regles qui les unissent, est représentée par un
modele de connaissance. On parle donc de modele mixte.

4.4. Intéréts de la modélisation scientifique
La modélisation donne en premier lieu la possibilité d’acquérir des connaissances sur les
procédés et systemes étudiés et de mieux les comprendre. Par exemple, la recherche des entrées
réellement influentes sur le systeme, I’écriture des équations représentant I’agencement et
’articulation des phénoménes dans un modéle de connaissance, ou I’estimation des paramétres
d’un modele de représentation, conduisent a une meilleure connaissance des relations entrées-
sorties qui caractérisent le systeme.

D’autre part, la modélisation trouve une application directe dans la conception des systémes de
régulation et de commande, et dans leur optimisation ainsi que dans I|’établissement de
diagnostics et pronostics de performance par le biais de la simulation prédictive. C’est un outil
intéressant pour les industriels, car il permet de s’épargner des expérimentations souvent
colteuses, ne serait-ce qu’en termes d’immobilisation du processus, voire méme impossible pour
des raisons de sécurité.

Il est possible de tester virtuellement le comportement du systeme devant des situations
atypiques, sa sensibilité face a des reconfigurations de parametres, etc. Si la simulation ne
montre a priori aucune amélioration de I’efficacité du procédé par ce changement de réactif, une
diminution des performances ou pire une atteinte a la sécurité du systéme, I’industriel ne peut
décider de ne pas effectuer les tests in situ qui seraient incontournables sans simulation.

-61-



Chapitre 4 Modélisation et Modéles existants

4.5. Définition et objectifs de la simulation
45.1. Définitions

D’aprés Jolivalt, « toute activité peut étre représentée par des algorithmes, c’est-a-dire des
modéles théoriques qui reproduisent ou résument le comportement du modele dans la réalité »,
[6]. Ces modeles permettent donc de simuler les processus industriels. La simulation est devenue
un outil trés performant grace a I’implémentation informatique des modeles.

4.5.2. Obijectifs
Jolivalt distingue différents objectifs poursuivis par la simulation, parmi lesquels nous nous
intéressons, [6] :

e A la simulation d’études, qui permet grace a la modélisation mathématique, d’évaluer les
performances d’un systéme en cours de conception. Il s’agit 1a d’une sorte de prototypage
virtuel qui contribue a accélérer la conception et le dimensionnement d’un systéme
complexe tout en limitant les codts et les délais ;

e A la simulation d’entrainement, qui a pour vocation d’assurer une formation ou le
perfectionnement des opérateurs devant intervenir sur le systeme réel, sans immobiliser le
matériel, et en excluant tous les dangers liés a la manipulation, elle inclut 1’aide a la
décision ;

e A la simulation scientifique, qui est un outil de formation et d’enseignement, par le fait
que le simulateur reproduit les aspects de la realité, les procédures et les équipements
nécessaires a I’appréhension d’un contexte industriel. Elle permet d’éviter des essais réels
sur site auxquels sont liés des colts et parfois des risques.

4.6. Modele monocouche
4.6.1. Modele monocouche de Keddam

Le modeéle proposé par Keddam [15], est un modéle mathématique de la cinétique des
monocouches Fe;B pour un processus de boruration solide (pate). Avant de présenter son
modéle, Keddam a cité le modele de Brakman et al. [82] et le modéle Campos et al. [27] qui ont
étudié le volume spécifique entre les phases FeB et Fe,B.

Prenons des considérations thermodynamiques de system Fe-B pour la diffusivité de bore dans
les phases (Fe,B et y-Fe) dans le temps et pour différentes températures.

+ La diffusion interne de bore dans la matrice de fer est décrite par la deuxieme loi de Fick.

oC; (xt) E:L’[ (=t}
ar =D i Azt (1)

C;(z,t) : La concentration de bore a la profondeur z et a la durée t pour une température T.

D; : Le coefficient de la diffusion pour chaque phase i avec :

— 0 &
D, =D, exp( RI‘) (2)
T : la température, Q; : I’énergie d’activation, R = 8,32 J/mol.K, D? : le facteur pré-exponentiel.

* La solution générale d’équation (1) présente par Kirkady :
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Czt) =

Oou: erf

A, + B, e*rf(L N ) 3)

est la fonction erreur de Gauss, 4; et B; des constantes dépendant des conditions

initiales et aux limites pour chaque phase i (Fe;B/y- Fe).

* Les considérations prises pour ce modéle sont :

Le mouvement de la phase d’interface est unidimensionnel.

La couche borurée Fe;B se forme instantanement a t=0 et couvre immédiatement la
surface (le temps d’incubation est négligeable).

L’interface (Fe,B/y-Fe) se développe parall¢lement a la surface de 1’échantillon.
L’équilibre thermodynamique local est atteint a I’interface (Fe,B/y- Fe).

La croissance de la position de I’interface en fonction du temps est parabolique et la
couche borurée est mince par rapport a 1’épaisseur de 1’échantillon.

L’effet de porosité n’existe pas dans la surface du matériau.

Le volume spécifique est la méme pour les différentes phases (Fe,B/y- Fe).

La concentration de volume de diffusion de fer et négligeable.

Les coefficients de diffusion du bore dans les différentes phases ne changent pas avec
le changement de la concentration de bore.

Conditions initiales et aux limites :
t=0,z2>0 C(z,0)=0

2=0,t>0 C(0,t) = €2/"=% | /7% estla concentration de bore & la surface.

Pour I’interface Fe,B/y- Fe :

Cg

Fe,B /y—Fs C y—Fe/Fe B
'y ~EB

Fe B (y—Fs

o Pourz=2  Cp g(Wt) = Cf et (A1) = cLFe/Fe?

]-"FEI

e Pourz=eo  C,_p(o0,t)=

sont les concentrations de bore a I’interface Fe,B / austénitique.

Les concentrations, figure 4.1 €% et ¢~ sont données par :

cFeb = Cs;;—*aza + ( cFeB {y—Fs _ Cs;rsza} % erf (=/2,/Dpg, g t) (4)
E B B B erf (k/2,[Dpe,p)
C;-_FH - C}.-_FE /Fe, B erE‘{z.ﬂ'Z,{.‘D},_FE. t) (5)

erf (k/2,/Dy _pz )

* Le déplacement pour la phase (Fe,B/y- Fe) et le flux sont donnés par la relation suivante :

W= = (Jros = Jy-re) _, (6)

- 1/2((:;.11’55' _ CFEg,E'f}‘_FE] + ( Cgﬂzﬁf}f—FH _ C}f—f‘gl.-‘f'ﬂzgj

B E
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J,=-D, %% ot A=y

J; : Flux des atomes de bore en phase i.

A : L’épaisseur de la couche borurée Fe;B.

t : Temps de boruration.

: Constante de la cinétique obtenue par la solution d’équation non linaire (6) par la routine

numérique de Newton-Raphson.

s

* Donc les donnés utilisés pour le calcule de simulation sont :

Fe B - 151 x10®
{Df™=" = 1311 x 107 xexp(-=25)  enmis
-F - B1.51 x10°
(D™ = 44 x 1078 x exp(-22HL) en m2/s
en surface C;“FFE“B = 11,35 (wt.%)

Fa,B [y—Fs

pour linterface (Fe,B /y — Fe): Cg

= 8,83 (wt. %)
" ] y—Fe /Fe, B __ —4
pour linterface (y — Fe/Fe,B) : Cj =35 X 107*(wt. %)

La température variée entre 1223 K et 1323 K.
NB : Le programme de Turbo-Pascal est utilisé dans cette étude.

P

]

N

Fe,B Y= Fe

oF netain(Wy £

4
"7
-

2. Distance {(Lim)
Figure 4.1 : Les différentes concentrations pour Fe,B monocouche [15]
4.6.2. Deuxieme modele monocouche par Keddam et al.

Le modéle proposé par Keddam [21], est un modele mathématique de la cinétique de la
monocouche Fe,B pour le processus solide (pate) sur acier AISI 1045.

Notons que c’est presque méme étude de 1’article (2004) ou il rajoute 1’expression de gain de
masse.

+ Ladiffusion interne de bore dans la matrice de fer est décrite par la deuxieme loi de Fick

A () E'zl."[ {z.t)
ar - Di az? (1)

C;(x,t) Représente la concentration de bore a la profondeur x et a la durée t pour une

température T.
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D; Est le coefficient de la diffusion pour chaque phase i Fe,;B/y- Fe.

* La solution générale d’équation (1) :
Cilx,t) = 4; + Bierf( L) (2)

2.\_!'.5'[ t

Ou: erf est la fonction erreur de Gauss, 4; et B; des constantes dépendant des conditions

initiales

et aux limites pour chaque phase i (Fe,B/y- Fe).

* Les considérations prises pour ce modéle sont :

Le mouvement de la phase d’interface est unidimensionnel.

La couche borurée Fe,B se forme instantanément a t=0 et couvre immeédiatement la
surface (le temps d’incubation est négligeable).

L’interface (Fe;B/Y-Fe) se développe parallélement a la surface de 1’échantillon.
L’équilibre thermodynamique local est atteint a I’interface (Fe2B/Y- Fe).

La croissance de la position de I’interface en fonction du temps est parabolique et la
couche borurée est mince par rapport a I’épaisseur de 1’échantillon.

L’effet de porosité n’existe pas dans la surface du matériau.

Le volume spécifique est le méme pour les différentes phases (Fe2B/- Fe).

La concentration du volume de diffusion de fer et négligeable.

Les coefficients de diffusion de bore dans les différentes phases ne changent pas avec
le changement de la concentration et suivent la relation d’ Arrhenius.

Conditions initiales et aux limites :

t

=0,x>0 C(x, 0) =0

x=0,t>0 CO, t) = /¥, ¢J"*F est la concentration de bore  la surface de

I’échantillon.

Pour I’interface Fe2B/y- Fe :

FauB/y—Fe y—Fa/Fa.B
Cg , Cg

o Pourx=iA  Cpos(t) = CE™F"7F et €, (0t = L TFITHE

e Pourx=cc Cp_ploot)=0

sont les concentrations de bore a I’interface Fe,B / austenitique.

Le déplacement pour la phase (Fe2B/¥ - Fe) et le flux, donnons par la relation suivante :

di _ ¢ Fe B y—Fs
W= U™~ ")es ®3)
W= ]/Z(C;.'-'FE.E . cgﬂgﬁ'a"}f—f's:] + ( C;‘szﬁ‘f}r—f's _ C;—Fgff‘gzﬁj
ac; _
J: =-D; a—; et A=lIyt
Ji : Flux des atomes de bore en phase i.

A : Epaisseur de la couche borurée Fe;B.
t : Temps de boruration.
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k : Constante de la cinétique obtenue par la solution d’équation non linaire (3) par la routine
numérique de Newton-Raphson.

* Pour les différentes épaisseurs de pate on a les Df"ﬁ suivants :

A ] ”
rﬂgﬂ"ﬁ = exp [23,51 — MJ en m*/s et l'épaisseur de pate 2 mm et C;“FFE“E =13,30 (wt. %)
a9 -3 "
D;B“B = exp [21,92 - %) en m°/s et l'épaisseur de pate 3 mm et C;“FFB“B =13,38 (wt. %)
4 o g
D;B“B = exp [20,99 - %) en m*/s et l'épaisseur de pate 4 mm et C;fFB“B =13,43 (wt. %)
AT C7 -4 "
kD;:E”'B = exp [20,05 - %) en m*/s etl'épaisseur de pite 5 mm et C;fFB‘B = 13,50 (wt. %)
pour linterface (Fe,B/y — Fe): Egﬂzﬂ rFe — gg3 (wt. %)
pour linterface (y — Fe/Fe,B) : CL'° Feaf _ 35 % 107* (wt. %)
& B
La température variée entre 1193 K et 1273 K et R = 8,32 J/mol.K.
CBS.-'FE'EB_ C.EEEB /y—Feg lﬂgeth
Le gain de masse : G(t) = 2p — = 4)

erf (1/(2 J‘DB 1))
G (t) représente le gain de masse par unité de surface (g/cm2).

p est le volume spécifique de Iacier (= 7,86 g/cm®).

SFa,B
Ce

Fe. B y-Fay
Cgp
y

Fﬂ‘:E

Concentration (wt.%)

= I'—H."I—-!-rl_.li-
Ca

i Distance {(pm)

Figure 4.2 : Les différentes concentrations pour Fe,B monocouche [21]

4.6.3. Modeéle monocouche par Mebarek et al
Le modele proposé par Mebarek et al [76], est un modele mathematique de la cinéetique des
monocouches Fe,B dans un milieu liquide réalisé dans le laboratoire LaRTFM, ENSET d’Oran.

Le modéle développé par Kaddem et al y est adapté, avec un processus solide (pate), pour le
traitement de la boruration dans un milieu liquide.
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+ La modélisation de la cinétique de croissance des couches borurées est basée essentiellement
sur la deuxiéme loi de Fick.
* La solution de la deuxieme équation de Fick permet de déterminer le contour de la

concentration :

ac; (2t ﬂzf_'l- (x.£)
A - Di ] (1)

C,(x,t) représente la concentration de bore a la profondeur x et a la durée t.

D; est le coefficient de la diffusion pour chaque phase i avec :

D; = Dlexp (—f—;) )

T la température, @; I’énergie d’activation, R = 8,32 J/mol.K, D} représente le facteur pré-
exponentiel.

* La solution générale d’équation (1) :

C(x0) = A, +Bierf(ﬂ f_) @3)
41,.'*'-7'[5

Ou: erf est la fonction erreur de Gauss, 4; et B; des constantes dépendant des conditions

initiales et aux limites pour chaque phase i (Fe,B/y- Fe).

* Les considérations prises pour ce modéle sont :

- Le flux des atomes de bore est perpendiculaire a la surface de 1’échantillon et
I’interface (Fe,B/y-Fe) se développe parallélement a la surface de 1’échantillon.

- La croissance de la position de I’interface en fonction du temps est parabolique.

- La couche borurée est mince par rapport a 1’épaisseur de 1’échantillon.

- L’effet de porosité n’existe pas dans la surface du matériau.

- Les coefficients de diffusion de bore dans les différentes phases ne changent pas avec
le changement de la concentration de bore.

- L’équilibre thermodynamique local est atteint a ’interface (Fe,B/y- Fe).

- La couche borurée Fe,B se forme instantanément & t=0 et couvre immédiatement la
surface (le temps d’incubation est négligeable).

Pour déterminer les constantes A; et B; , ’équation (1) est soumise aux conditions initiales et
aux limites et ce pour chaque phase.

Conditions initiales et aux limites :

t=0,x>0 C(x,t)=0

x=0,t>0 C(x,t)= Cj“aF =5 Cj“a““ﬁ est la concentration de bore a la surface de 1’échantillon.

Pour I’interface Fe,B/¥- Fe : Cres (A, t) = C;%B’I}'"Fﬂ et C,_p, A1) = c;-Fﬂx‘FEzB

Fe B /y—Fs y—Fe/Fea B
C ,cZ

B sont les concentrations de bore a I’interface Fe,B / austénitique.
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. {CFEZB.-'}'—FE'_ES.-'FEZB ‘}
L /Fe, B B B E
A =C z B = —— 4
Feq B B ’ Fe, B arf ':k"'rzy'l'DFE'z.B} ( )
{C}'—FE'.'FE';B} {c}'—FE.’FE'EB“}
‘q}r—Fa = p fB a .—- ’ B}r—f‘ﬂ = - B a - (5)
erf'l‘k.-"Lw.D},_FE.} E'-"Fkk-"r‘-.,."DFezB:'

* Un systéme d’équation pour le bilan de matiére est utilisé de I’interface Fe,B/y-Fe, parmi ces

équations, la premiere loi de Fick décrit le décalage de I’interface Fe,B/y-Fe.

1 a7, . 3
(5m1 + m:); = [.-ilFElz.E‘ —Jy-Fe )x:;l

my = (C;'.-"FE,_B _ C;‘azﬁ'f}f—f'a)

m, = (C;HEE‘IF—FE . C;—Fﬂff'ﬂzﬂj 3 (6)

A= 1{'-,‘."'{ 4

k : Constante du taux de croissance.
Ji : Flux des atomes de bore en phase i.
A : Epaisseur de la couche borurée Fe,B.

t : Temps de boruration.

Notons que la résolution du systéeme d’équations (6) se fait a I’aide d’une méthode numérique.
La détermination de K et % est faite a partir d’un programme établi sous langage C++.

Pour calculer :

B
DF™¥ =57 x 107 X exp (- =)
v—Fe _ -8 _ B151x10°
Dy =44 x 107 xew (-T) g s
en surface C;“FFE“B =971 (wt.%) et lasolubilité du bore dessus et au dessous sont :
CE=B/Y7Fe = 8,83 (wt.06) et €L "°/F%F = 35 x 107%(wt.%)

* Le gain de masse par unité de surface est déterminé par 1’équation (7) avec 1’hypothese

suivante :

La couche Fe,B se forme instantanément a t = 0 et couvre immédiatement la surface.

I,__S.-'FE'ZB_ CFE'-J_B fy-Fe IIDFEZBr
G(t) = 2p-E e £ 7
[: j P erf (k/2,/Dpe, ) N m ( )

G (t) représente le gain de masse par unité de surface (g/cm2).

o est le volume spécifique de I’acier (X5CrNiMol7-12-2).
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Un programme MATLAB pour 1’étude de la cinétique de boruration est utilisé, en plus d’un
code de calcul SRIM (Stopping and Ranges of lons in Matter) employé pour renseigner sur
I’épaisseur des couches formées.

NB : Utilisons dans cette étude les programmes : C++, MATLAB et SRIM.

4.7. Modele bicouches
4.7.1. Bicouche par Keddam et al.

Le modéle proposé par Keddam et al, est un modele mathématique de la cinétique de croissance
des bicouches FeB/Fe,B pour le processus solide (pate).

Dans cet article daté de 2005 Keddam et al, citant : le modéle de Brakman et al, le modéle de
pate de Campos et al et le modele de Keddam.

Prenons des considérations thermodynamiques du systeme Fe-B pour les différentes phases (a-
Fe, Fe;B, y-Fe et FeB) et ces températures.

Ils ont dit que Hallemans et al suggere une solubilité substitutionnelle de bore, mais Van
Rompaey et al propose une solubilité a la fois interstitiel et substitutionnelle de bore, cela donne
une bonne compatibilité avec 1I’expérience.

Il faut noter que le nombre des phases formées durant la boruration pour le fer pure obéie la régle
de phase de Gibbs, car il y a un équilibre thermodynamique.

+ Ladiffusion interne de bore dans la matrice de fer est décrite par la deuxieme loi de Fick.

ac; (=) le‘_'l- (.t}
Ar - Di axz (1)

C;(x,t) représente la concentration de bore a la profondeur x et a la durée t.

D; est le coefficient de la diffusion pour chaque phase i (FeB, Fe,B, Fe).
* Les considérations prises pour ce modéle sont :

- Le modele concerné la diffusion de bore dans le solide presque complet.

- Le flux des atomes de bore est perpendiculaire a la surface de 1’échantillon.

- La température de 1’échantillon est constante pendant toute la durée de boruration de
péte.

- Lasurface borurée ne varie pas avec le temps et la température.

- Les nucléons de fer boruré est instantané dans le fer a temps égale zéro.

- La morphologie est plane sur toute la surface.

- L’équilibre est général sur toute la surface.

- La croissance de la position de I’interface en fonction du temps est parabolique.

- La couche borurée est mince par rapport a I’épaisseur de I’échantillon.

- Le volume molaire partiel est le méme pour les différentes phases.

- Les coefficients de diffusion du bore dans les différentes phases ne changent pas avec
le changement de la concentration de bore.

- Laformation de fer en surface est pauvre et n’est pas prise en consideration.

La solution de la deuxieme équation de Fick (1) permet de déterminer le contour de la
concentration.
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* La solution générale d’équation (1) :

C.(x,t) = A, +B, erf( Dlr) (2)

Ou: erf est la fonction erreur de Gauss, A; et B; des constantes dépendant des conditions
initiales et aux limites pour chaque phase i.

Les conditions initiales et aux limites pour 1’équation (01) sont :
Pourt=0,x>0 C(x,t)=0

Pourx =0, t>0 Cres(0,1) = /7" , €2/F°® est la concentration de bore 4 la surface de
I’échantillon.
1- Pour I’interface FeB/Fe,B :
Pour X=2zee , Crea(Aper, 1) :C;HE'EWEB et Cryp(Apenit) = CFEMFB?'E
2- Pour 'interface Fe,B/ Fe
Pour x= -11:'&13 , CFB;.,E‘ (‘]‘FezBa t) CFH;FBWE et Cra {.];Fﬂgﬁjt} = CFHWE /Fe

Pour x= oo | Cge(oo,t) =0.
NB : Dans cet article, il est cité que la cinétique de croissance des bicouches est décrite par la
premiére loi de Fick
* Le déplacement pour les phases (FeB/Fe;B) et (Fe,B/ Fe) se fait par une distance finie dx,

donc le flux est donné par les relations suivante :

dhpep _
WFE.E' d: - [.IFE.E' _IFE:._.E')J:_:;LFBB (3)
dipe B dhpep _
WFEZE d::" + o d: = [ff'azﬂ _IFE)-T:-J‘FBEB (4)
Tel que
FEB— /Z(C_";'.'FE.E' CFEE-E'."I'FE.EJ + ( CFEE.E'.'IFE.E' C;‘EE;FEZE:]

WFE 2= ]/2(':1-"E|E'.-'r}-"s|z . ':FE!.-’J-"E!z j+(CF9fFaz _c;‘gzﬁ'f}:‘gj

ag=1 (CFEI.E.-'"FEIEB _ C;‘a.-"f‘azﬁ'j

B (ant)
dx

J; =-D,
Aper =kpeg vt €1 Ap.p = ke Vi

Azep €1 Ag._g les positions des phases (FeB/Fe,B) et (Fe.B/ Fe)

ke.g et kg,_g sont des taux de croissance obtenues par la solution des deux équations non linaires
(3) et (4)

Utilisons les routines numérique de Newton-Raphson’s.

Notons bien que la cinétique de boruration est donnée sous un programme de Turbo-Pascal.
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* Donc les donnés utilisés pour le calcule de simulation sont :

RT en m2/s
175 x105)

Fe B _ 157 =10%
{DBE" =63 x 107° x exp(— )
RT

DE® =1,28 x 1075 X exp(—
62.7 xms}

RT
21,51 =10%

{Dg—“ —8.3 x 107° X exp(— pour T < 1184.6 K

Dy =44 x 107% xexp(— ) powr 11846 <T < 1273 K

£/Fe,B

en surface Cg = 27,26 (wt. %)

Fe, B /FeB __ FeB/Fe, B

pour l'interface (FeB/Fe,B) : Cg = 16.23 (wt. %) et Cg = 16.23(wit. 24)

C Fa/Fa, B

pour linterface (Fe,B/Fe) : Cg = 8,83 (wt.%) et CFE'-AB*"FE'

=35 x 107 *(wt. %)
* Remarque :

- L’¢énergie d’activation de bore dans le fer utilisé est celle de Brakman et al (1989).
- Le coefficient de diffusion de bore dans o —Fe ety — Fe d’apres Guiraldeng (1978).
- Latempérature utilisée est entre 1023 K et 1273 K.

S/FeB

FaB/FeB

B
FeB/Fe,B
Ceg

Boron content (wt.%)

Fe/Fe,B Fa
FeB\cg
FebFl /Fe

FeB

A A
FeB Fo,B Depth (um)

Figure 4.3 : Représentation des concentrations de bore pour couche bi-phasique

4.7.2. Bicouche par Campos-Silva et al

Dans cet article daté de 2010 Campos-Silva et al. [27] appliqués la premiére loi de Fick pour
I’estimation des paramétres de cinétique d’évaluation des couches FeB et Fe,B, la boruration
dans I’acier inoxydable 316 faite par la technique de poudre. Le modele mathématique proposé
est basé sur la croissance de masse sur I’interface.

Le modeéle de diffusion :

Prenons les conditions initiales des trois zones FeB, Fe,B et zone de diffusion substrat/Fe;B :
Cres [X(t>0) =0] =0 ; C pezp [X(t >0) =0] =0 ; Cpz [x(t >0) =0] =0

Pour une concentration supérieure et inférieure a 16.23 wt.% de B et pour x=0 et t = ts=" on

. FeBE FaB
Cu‘ﬂ low

Pour une concentratlon com}pnse entre 16.23 wt.% et 8.83 wt.% et inférieure a 8.83 wt.% de B et

Fa, B
pour x=0 et t=ts " ona:Cu  Crow
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Pour une concentration comprise entre 8.83 wt.% et 35 x10-4 wt.% et inférieure a 35 x10-4 wt.%
Dz
de B et pour x=0 ett=t5- ona:Cur , Ciow
C CFEI.E‘
Pour Creg [X(t=t) =u] On a: ow up

CFEZB C.FEE.E
Pour C pep[x(t=t) =v] ona: “tow , ~ur

Dz Dz
Pour Cpz X(t=t) =z] on a : Ciow , Cus

Le phénomene de transformation de masse dans la croissance des interfaces (FeB/Fe,B,
Fe,B/zone de diffusion, zone de diffusion/ substrat) est donné par les relations de la balance des
masses suivantes :

Ap = a, du + 1 aldu—fl dt — ], dt
Ape p=as(du+dl)+ azdu+ aadi Jp dt — J, dt

Bpz=sag(dl + dz) = J; dt — ], dt

— .FE.E FaB
ﬂ,i - C - 15‘1-'.-
a, = Fﬂiﬁ' CFEZ.E
— ~FeEB .F'EIZ.E‘
a-a C:L'Fl = c:o“_
FeyE DF
2y C!ou - CH’F
— ~DZ nz
ty = pr - C!ou
C‘FE'._B_ FEB
Pour Creg [X(1)] = €527 + —2—"— x(t)
u

. E.:FE'?B_ fsz
Pour C reas[X(t)] = Cup™” + —2— [x(t) —u]

oDZ _ Dz

Pour Cpz X(t)] = €27 + 2 "58 [x(£) — v]

=

Pour les flux /1, /z et /3 sont déterminés par la premiére loi de Fick et /+ =0 c¢’est I’extrémité.
J= -D{ dC[x()] /dx(t)}

J1 = Dgeg ay/u

Jo=Dge g az /1

Ji=Dp; az/z

Pour les coefficients de diffusion :

Dpop = [(a4+ a; + a, —|-rx1;'2] + (az/2+ a, + rxa,a’z] + (as/2) ]

Dpos = [(a4+ aEJ ~+ (as/2+ a, + aafzj + (as/2) ]

D _z(di+dz)
bz o\dt ' dt
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* Donc les donnés utilisés pour le calcule de simulation sont :

204 x 10°
DEF =11 x 1072 Xexp| ——
RT
198 x 10°
pf=F =57 x 107* x = -
116 x 10?
{Dﬁz =17 X 1077 Xexp (— T)

Pour le gain de masse a des températures supérieures a la température initiale pour chaque
interface sont :

Gres (1) = PFH:.,B(&: +a,/2)Ve 5t
GFH.,LB [:tj = Piron [(a’n} + aaijaB + (ﬂ'é + fy fzijﬂuB]t

Gpz (t) = Piron [(QEIEJ(FI’?FE.,LB + Vpz ]]t

1 1

Pre,p = 7-336 g.cm” et Pipom = 7.86 g.cm”™

C(x(2)

Boride incubation

Concentration (wt. % B)

x(e=eE (TN x(2it)=u

J
x(t=t)=vav

1
X(t=t)=w+dw

Figure 4.4 : Représentation des concentrations de bore des couches Fe,B et FeB [105]

1973 B e aen
1811 /Gﬁf 1573 cFed
£ n £ 113
o g
3 3
£ g
2 g Foy8 + FeB
E
FeB + FeB,
E 1373 +FeB, g1m
e
Fe,B + FeB
1173 973
i
e e m o e s NSRRI AR A
16.06 1623 16.4 16.56 16.73 ks 8.66 883 9 9.17 6
o Weight Percent Boron (% wi. B) g Weight Percent Boron (% wt. B)

Figure 4.5 : Schématisation des limites de concentration de bore des couches Fe;B et FeB [105]
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4.8. Modélisation de la cinétique de croissance des couches

Le phénomene de diffusion du bore atomique dans le fer est géré par le deuxieme loi de Fick, qui

traduit I'évolution du profil de concentration de cet élément en profondeur exprimé par I'équation
8C(xt) _ | PC(x D)

suivante : ar At 1)

C:(x,t) : présente la concentration de bore a la profondeur x et a la durée t pour une température
T.

=p? _4
D; : Le coefficient de la diffusion pour chaque phase i avec : D: =D exP[ RT )

T : La température, ¢ : L’énergie d’activation, R = 8,32 J/mol.K, D{ . Pprésente le facteur pré-
exponentiel

Fe,B/FeB

Fe
FeB | Fe B

Concentration en bore (% en masse)

u avec u = (U +u
FeB totale totale’ FeB Fe,B

Profondeur (um)
Figure 4.6 : Profil schématique de la concentration du bore a travers la couche borurée

)

La figure 4.6 donne un profil schématique de la concentration en bore le long de la couche
borurée constituée des deux phases FeB et Fe,B. La variable uges désigne I’épaisseur de couche
FeB, tandis que Ure,8= Utotale = UreB, €St I’épaisseur de la couche Fe,B.

Les considérations prises pour ce modéle sont :
- Le modeéle concerné la diffusion de bore dans le solide presque complet.
- Le flux des atomes de bore est perpendiculaire a la surface de I’échantillon.
- Latempérature de I’échantillon est constante pendant toute la durée de boruration de pate.
- La surface borurée ne varie pas avec le temps et la température.
- Les nucléons de fer boruré est instantané dans le fer a temps égale zéro.
- La morphologie est plane sur toute la surface.
- L’équilibre est général sur toute la surface.
- La croissance de la position de I’interface en fonction du temps est parabolique.
- La couche borurée est mince par rapport a 1’épaisseur de 1’échantillon.
- Le volume molaire partiel est le méme pour les différentes phases.

- Les coefficients de diffusion de bore dans les différentes phases ne changent pas avec le
changement de la concentration de bore.

- La formation de fer en surface est pauvre et n’est pas prise en considération.
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Les conditions initiales et aux limites pour 1’équation (1) sont :

Pourt=0, x>0 C(x, t) =0

E‘E’ FeB ~5/FeB . .
Pour x =0, t >0 Creg(0, t) = , “B est la concentration de bore a la surface.
1- Pour I’interface FeB/Fe,B :
FayB /FeB FaB/Fa.B

Pour X=2g.z , Cres(Azee, t) =Cg
2- Pour ’interface Fe,B/ Fe

et Crgyp(Apemt) =Cg

Pour X=Age.g , Cres (Apes, 1) :C;EIFEEB t) = C;E"'E“EFE

Pour =00 , Cpge(oo,t) = 0.

et (g {‘]‘FB&EJ

Le phénomene de transformation de masse dans la croissance des interfaces (FeB/Fe,B,
Fe,B/zone de diffusion, zone de diffusion/ substrat) est donné par les relations suivantes :
FE‘_E—EFEB
Pour Cres [X(1)] = €227 + “’“1 2 x(t)
EFE:B_ Feg B
Pour C reap[X(t)] = Cop™® + —2——— [x(t) —u]

oz DZ
Pour Cpyz [X(t)] = C2Z + —2e=5F [x(¢) — ]

4

Pour les coefficients de diffusion

D,., = o [(a4 ta;+a,+ a1f2) + (ac/2+ a, + a3f2j + (as/2) ]

Dpos = [(a4+ aEJ >+ (a5f2+ a, + aafzj + (as/2) ]
3

Do — (di+dz)
P27 o\dt | dt

Pour le gain de masse a des températures supérieures a la température initiale pour chaque
interface sont :

Grea(t) = Proglaz +ay/2) Ve gt
Gre,s(t) = Piron [(a4 +a3)Veeg + (as+ ﬂafz}vfsg,&]t

Gpz(t) = Piren [":ﬂs.fz}(vpaﬁ +Vpz )]t
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5.1. Introduction

Dans ce chapitre, on présente trois parties : les expériences qui ont été réalisées notamment : la
préparation de 1’échantillon, le traitement de boruration et les observations par microscopes optique
et électronique, aussi, on montre les divers appareillages utilisés ainsi que les résultats obtenus. La
deuxiéme partie concerne la présentation de différentes phases dans les diagrammes d’équilibres,
calculés par le logiciel ThermoCalc®, correspond a certains pourcentages massiques des éléments de
notre acier AISI 316L aux differentes températures, avec discussion des résultats obtenus, et enfin la
diffusion de bore, c’est-a-dire la boruration par logiciel DICTRA® suivant un code de calcul,
accompagné d’interprétations et de comparaisons des résultats obtenus avec les résultats
expérimentaux.

5.2. Acier utilisé
L’acier inoxydable de type austénitique AISI 316L, utilisé pour ces expériences, cet acier contenant
le fer, le chrome et le nickel comme éléments de base et des autres éléments comme molybdeéne,
carbone, azote, silicium et magnésium et des impuretés tels que le soufre et le phosphore, le tableau
5.1 [97], suivant montre les pourcentages de chaque élément.

Elément C Si Mn Ni Cr N Mo P S Fe
ASTM Min - - 1.6 12.00 | 17.00 0.06 | 2.30 - - Reste
Max | 0.03 | 0.05 | 2.00 | 12.50 | 18.00 0.08 | 2.70 | 0.035 | 0.025

Tableau 5.1 : Composition en % massique de I’acier inoxydable 316L [97].

5.3. Préparation des échantillons pour la boruration
La préparation commence par le découpage d’une plaque d’acier a des échantillons de la méme
dimension a 1’aide de trongonneuse de découpage, figure 5.1-a), ces échantillons subissent un
polissage avec du papier abrasif en carbure de silicium de granulométrie (180,320, 600, 800, 1200),
sur une polisseuse figure 5.1-b), pour éliminer les débris d’usure, nettoyer les échantillons et avoir
une homogénéité de boruration sur toute la surface des échantillons.

a)
Figure 5.1 : Appareils de préparation des échantillons
a) Trongconneuse de découpage
b) Polisseuse

5.4. Traitement de boruration
La procedure de traitement de boruration consiste a mettre 1’échantillon dans un creuset cylindrique
figure 5.2-a), entouré du cément de boruration, cette poudre est connue sous le nom d’Ekabor2,
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composée de 5 % de fluoroborate de potassium (KBF;), 5 % de carbure de bore (B4C) et 90 % de
carbure de silicium (SiC). Le creuset est fermé par un couvercle sur lequel une couche d’argile est
ajoutée pour assurer une bonne étanchéité, ensuite, on dépose ce creuset dans un four électrique
(CARBOLIT), figure 5.2-b), celui-ci est régle aux différentes températures de 800°C a 1000°C, pour
une période de maintien pour chaque température allant de %2 h jusqu’a 8h. Notons que le cément a
été renouvelé pour chaque traitement pour assurer la méme concentration du milieu de boruration.

Couvercle du
creuset

Cément de
boruration

Echantillons a
borurer

Creuset utilisé
pour la
boruration

Figure 5.2: a) Disposition d’échantillon a I’intérieur du creuset, b) Four électrique
Aprées boruration, les échantillons sont laissé€s se refroidir a ’air calme, tout en conservant le creuset
fermé. Aprés refroidissement, les échantillons sont tirés du creuset et nettoyés.

5.5. Technique de mesure et observation métallographique
55.1. Lapesee:

La pesée est I’une des méthodes simples qui permet d’avoir la cinétique de croissance des couches
borurées, en fonction des temps, a travers un enregistrement des valeurs avant et apres la boruration a
I’aide de balance de marque OHAUS, figure 5.3 [97], a une précision de 0.001g. Les résultats
obtenus seront présentés par la suite.

Figure 5.3: Balance de marque OHAUS de précision 0.001g

5.5.2. Observation métallographique :
Apres le traitement de boruration, une préparation des échantillons peut-étre faite pour I’observation
soit par microscope optique ou microscope électronique a balayage (MEB). Cette préparation se fait
par polissage des échantillons enrobés par papier abrasif jusqu’a la granulométrie 1200, pour avoir un
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état de surface lisse (état de miroir), la finition de ce polissage est réalisé sur un feutre tres fin lubrifié
par une pate diamantée a 3 um. Une attaque chimique provoque une appariation des couches, pour
cela utilisons le nital, de composition chimique (HNO3) et alcool éthylique comme réactif.

5.5.2.1. Observation Microscope Optique
Le microscope optique est un instrument doté d’un objectif et d’un oculaire qui permet de grossir
I’image d’un objet de petite dimension afin qu’elle soit observable a I’ceil nu [220]. Les observations
effectuées sont a I’aide de microscope optique de type LIECA DMLM équipée d’une caméra et relié
a un micro-ordinateur figure 5.4.

Figure 5.4 : Microscope optique de type LIECA DMLM

5.5.2.2. Observation Microscope Electronique a Balayage
Le Microscopie électronique a balayage (MEB) ou (SEM Scanning Electron Microscopy en anglais),
de type TESCAN Easy Probe, figure 5.5, fournit des images a haute définition et de longues
profondeurs de champ de la surface de 1’échantillon, et proche de sa surface. Le MEB constitue I’un
des outils d’analyse les plus en usage d( aux images extrémement détaillées.

Figure 5.5 : Microscope électronique a balayage (TESCAN Easy Probe)

5.5.2.3. Diffraction des rayons X
La diffraction des rayons X (XRD, abréviation de lI'anglais « X-ray diffraction ») est une puissante
technique qui donne des informations sur les structures, les phases, les orientations privilégiées du
cristal et les compositions chimiques présentes dans un échantillon. Les caractérisations par
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diffraction de rayons X ont été réalisées dans un diffractometre (PHILIPS) figure 5.6, en liaison avec
un ordinateur équipeé par le logiciel d’acquisition X'PERT.

Un faisceau de rayons X monochromatique et paralléle qui frappe un cristal est diffracté dans une
direction donnée par chacune des familles des plans réticulaires a chaque fois que la condition ou la
loi de Bragg est réalisée [220] qui s’exprime sous la forme :

2dsin6=nA\ (5.1)
Ou : d est la distance entre deux plans cristallographiques, 6 est ’angle d’incidence des rayons X

avec le plan atomique, n est le nombre de réflexions (nombre entier) et A est la longueur d’onde des
rayons X.

Figure 5.6 : Diffractométre (PHILIPS XPERT)

5.6. Les résultats obtenus par différentes techniques
5.6.1. Observations au Microscope Optique et au Microscope Electronique a Balayage

La figure 5.7 (a) représente une observation en microscope optique d’un échantillon boruré a 900°C
pendant 6h et la figure 5.7 (b) montre une micrographie obtenue par MEB d’un échantillon boruré a
900°C pendant 4h [97].

écaillage

couche de borures

= - = o) - —
Z0kL #E85e 20

Figuré5.7 : Mlcrographies’chtllons orurés : a) Microscopie Optique ; b) Microscopie
Electronique a Balayage

5.6.2. Diffraction des rayons X
L’identification des phases par diffractométre aux rayons X représente dans la figure 5.8 a), b) et ¢)
aux températures 800°C, 900°C et 1000°C, respectivement et suivant les fiches ASTM.
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Figure 5.8 : Diffractogrammes des rayons X d’un acier 316L boruré, a) a 800°C pendant 8h,
b) a 900°C pendant 8h, ¢) a 1000°C pendant 2h.

5.6.3. Gain de masse
La figure 5.9 présente le gain de masse en fonction du temps aux différentes températures, pour

étudier la cinétique de croissance des couches borurées par calcul d’épaisseur.
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Figure 5.9 : Gain de masse des échantillons borurés en fonction du temps de maintien :
a) a 800°C, b) a 850°C, c¢) a 900°C, d) a 950°C et e) a 1000°C

-80 -



Chapitre 5 Etude expérimentale, résultats et discussion

5.6.4. Epaisseur des couches borurées suivant le gain de masse
Les résultats obtenus, présentés dans la figure 5.10, sont calculés avec les suppositions suivantes :
1- La couche formée est constituée d’une phase Fe;B
2- Le gain de masse enregistré n’est rien d’autre que le bore
3- Tout le bore qui diffuse participe a la formation du borure Fe,B
4- Le borure Fe,B, forme une couche uniforme, homogéne et compacte
5- La masse volumique Fe;B, est de 7.43.

Le développement de calcul des équations (5.2, 5.3, 5.4 et 5.5) permet de tracer la variation de
I’épaisseur en fonction du temps dans les températures 800°C, 850°C et 900°C

PFe2B = MFe2B/ VEe2B (g/cm3) (52) MEgeog= AM .100/8.83 (g) (53)
VEeos= (Am .100/8.83) / pre2s (Cms) (5.4) Ecalculée= VFe2B / Sechantition (CM) (5.5)

25 3 35

Epaisseur de la couche de borure
(um)

Epaisseur de la couche de borure
(um)

0 1 2 3 4 5 6 7

(a) Temp de maintien (h) (b) Temp de maintien (h)
9

v 8

3

S 7

-2

o

T 6

2

5= 5

S s

&= 4

@

e 3

3

2 2

~

& h

0
1] 1 2 3 4 5 6 7 8 9

(C) Tempsde maintien (h)

Figure 5.10 : Variation de 1’épaisseur des couches borurées en fonction du temps : a) a 800°C, b) a
850°C, c)a900°C.
5.6.5. Détermination de I’énergie d’activation et coefficient de diffusion
L’¢équation d’Arrhenius (5.6) présente la relation entre la constante de croissance D, 1’énergie
d’activation Q et la température. Pour déterminer Dy et Q, le tracage de la courbe In D en fonction de
1/T, (figure 5.11) permet de déterminer ces valeurs.

D=Doexp (-Q/RT) (5.6)

y=-2.571x-12.65
R*=0.993

InD10* [m?/s]

8.4 2.8 g 9.2 9.4

1/T (104k)

Figure 5.11 : Variation de In D en fonction de 1/T pour un temps de maintien de 2h
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Suivant la figure 5.11 : y=-2.571x-12.65 => Q/R=2.571 d’ou1 |Q= 213.752 kJ.mol|
Ou In Dpx10=-12.65 donc [Do= 3.207 x 10™ m?/s

5.7. Logiciel ThermoCalc® et diagrammes des phases
5.7.1. Généralités

Plusieurs processus métallurgiques sont actuellement étudiés et modelisés par différents logiciels
récemment developpés sur la méthode CALPHAD (CALculation of PHAse Diagrams) pour calculer
des diagrammes d'équilibre a partir des données thermodynamiques. En plus, ces logiciels peuvent
également traiter des problemes de cinétique, de précipitation, de solidification, de transformation de
phases a 1’état solide et d’autres,... [221]. Parmi les logiciels les plus utilisés, on peut citer :
ThermoCalc®, MTDATA®, PANDAT®, DICTRA®, MatCalc®,... Il faut signaler que I’importance
du logiciel réside sur les bases de données thermodynamiques qui I’accompagnent [222].

Dans notre étude, en premiére phase, on a appliqué le logiciel ThermoCalc®, pour calculer les
différents types de diagrammes d’équilibre binaire et ternaire, avec comme objectif de présenter pour
chaque diagramme, les phases correspondant a une température donnée, ainsi que le pourcentage
massique de chaque élément. Ensuite, on a appliqué le logiciel DICTRA® pour étudier la cinétique
de croissance des couches borurées, et ce, par le calcul de I’épaisseur et la comparaison avec 1’étude
expérimentale.

La version 3.1 du logiciel ThermoCalc® et la version 27.0.1 du logiciel DICTRA® installées sur un
cluster de calcul puissant (biprocesseur XEON X5690 3.47Ghz et 128 Gb de RAM) a I’Université de
Laghouat ont été utilisées pour réaliser les calculs thermodynamiques.

5.7.2. Logiciel ThermoCalc®

Le logiciel ThermoCalc® est un logiciel associé a une base de données sophistiquée et un paquet
d'interface de programmation utilisés pour effectuer des calculs thermodynamiques [223]. Il permet
de calculer des équilibres de phases stables et métastables [224], d’évaluer les phases présentes a
I’équilibre pour différentes températures [225], puis de tracer les résultats sous forme de diagrammes
d’équilibre. Ces calculs sont basés sur la minimisation de I’énergie libre de Gibbs {J. W.
Gibbs (11 février 1839 - 28 avril 1903)}, équation : G=H-TS ou Hc’est I’enthalpie, T c’est la
tempeérature et S c’est I’entropie.

Ce logiciel a été développé en 1981, [226], notamment par le professeur Bo Sundman du Royal
Institute of Technology de Stockholm [227]. Le programme ThermoCalc®, a deux modes :
graphiqgue et console comme montre les figures 5.12 et 5.13 respectivement, ci-dessous. Nous avons
opté pour le mode console grace a ca variété et richesse des commandes.

sr e @ a0 0 0 @
. e ® o o = ]

Figure 5.12 : Mode graphique de ThermoCalc® Figure 5.13 : Mode console de ThermoCalc®
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5.7.3. Tracés des diagrammes des phases
Les diagrammes d’équilibres soit binaire soit ternaire relatifs aux systémes sont nécessaires pour
avoir les differentes phases possibles liées a notre traitement de boruration étudié.

Ces diagrammes donnent des informations sur les phases pour les différentes températures suite aux
compositions des éléments de I’acier utilisé AIST 316L. En général, I’acier est un systéme poly
constitué, son étude nécessite une tres large base de données donc il est difficile de 1’étudier
directement, pour cela nous avons établi des programmes écrits en ThermoCalc® pour chaque
systeme, nous avons pris les éléments constitutifs de grand pourcentage massique de notre acier a
savoir Cr=17%w et Ni=12%w et le reste, c’est de Fe, et avec un pourcentage de B=8.83%w et
B=16.23%w, donc les systemes a tracer sont :

» Pour les diagrammes binaires : Fe-Cr, Fe-Ni, Cr-Ni, Ni-Cr, Cr-B, Ni-B et Fe-B.
» Pour les diagrammes ternaires : Fe-Cr-Ni, Fe-Cr-B, Fe-Ni-B, Cr-Ni-B et Ni-Cr-B.

5.7.3.1. Etablissement du programme et tracé des diagrammes d’équilibres binaires
Pour établir un programme dans le logiciel ThermoCalc®, ayant pour objectif de tracer un
diagramme d’équilibre binaire, on suit les étapes suivantes :

1) Tout d’abord, il faut créer un chemin par la commande SET_LOG_(le nom de fichier), cette
commande permet d'enregistrer, sur un simple fichier texte, tout ce que I’on saisit dans le
logiciel ThermoCalc® ;

2) On va sur le module que I’on souhaite par la commande GO (le nom de module) cette
commande bascule entre les modules donc le nom de notre module, c’est BIN, et au cours de
I’exécution, une récupération des données thermodynamiques du systéme dans le module de
la base des données, et a la suite, on définit nos éléments, comme le montre dans 1’annexe A ;

3) Définir le format de la sortie graphique sur différents périphériques graphiques par la
commande SET_PLOT_FORMAT ;

4) La sortie de diagramme contient des lignes de jonction qui ont été éliminées par la commande
SET_TIELINE_STATUS;;

5) Faire spécifier la variable d’axe, en pourcentage massique suivant la commande
SET_DIAGRAM_AXIS <nom de l'axe> <WEIGHT-PERCENT>, méme commande peut
utiliser pour nos choix de température en degré Celsius (°C), ou en Kelvin (K),
SET DIAGRAM_AXIS <nom de [laxe> <TEMPERATURE-CELSIUS ou bien
TEMPERATURE-KELVIN>;

6) Lorsqu'une variable d'axe est sélectionnée par la commande SET_DIAGRAM _ AXIS, I'état
de mise a I'échelle de I'axe est toujours réglé sur la mise a I'échelle automatique. Par la
commande, SET_SCALING_STATUS <nom d'un axe> <N> <valeur minimale> < valeur
maximale>, on peut entrer la mise a I'échelle manuelle sur un axe spécifié, et indiquer une
valeur minimale et une valeur maximale. Cette mise a I'échelle utilisée pour agrandir des
parties intéressantes d'un diagramme ;

7) On cite les différentes phases stables dans le diagramme qui correspond aux différentes
températures par la commande ADD_LABEL_TEXT <valeur de la coordonnée X> <valeur
de la coordonnée Y>, en option, on peut également donner la taille du texte.
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8) Le titre de diagramme apparaitre a I'exécution de la commande SET_TITLE <titre> ;

9) Tracer le diagramme en tapant la commande PLOT_DIAGRAM, et sur la fenétre résultats
s’affiche notre diagramme avec les phases aux différentes températures ;

10) Pour voir le pourcentage massique de chaque élément dans une phase, pour le systeme
présenté, il faut d’abord retourner le contréle au module le plus récent, par la commande
BACK, puis, taper la commande GO POLY-3, pour basculer vers ce module. ensuite lire le
programme par la commande READ et enfin on écrit SHOW_VALUE, cette commande est
utilisée pour afficher sur I'écran la valeur de toute variable indiqué, en pourcentage massique
de chagque composante dans la phase qui convient par exemple on indique W(phase, élément).

11) La commande précédente affiche la valeur du systeme a sa température prise lors du calcul
de diagramme. Pour avoir la variation de pourcentage massique a une température donnée,
nous avons pu tracer les diagrammes de variation d’énergie de Gibbs de chaque systeme aux
différentes températures et indiquer le pourcentage massique des €léments de phase. Ensuite
les commande suivante : retour au module BACK, sélection du nom de module BIN, puis
identification des éléments de systéme et de la température choisie, puis indiquer le type de
diagramme par lettre G, et enfin suivre les mémes étapes de 8 4 10 ;

12) Pour terminer sauvegarder le travail par la commande SAVE <nom de fichier><Y>, et
désactiver le mode interactif par la commande SET_INTERACTIVE.

5.7.3.2. Résultats et discussion

Les diagrammes d’équilibre que nous avons traces avec le logiciel ThermoCalc® représentent un
outil important d’avoir la relation entre les éléments de notre alliage d’un part et la constitution de
différentes phases au cours de présence de bore d’autre part. Dans tous les diagrammes binaires
tracés nous avons présenté les phases aux températures suivantes : 800°C, 850°C, 900°C, 950°C et
1000°C, qui sont les températures de traitement de boruration expérimentales. On présente deux
figures pour chaque diagramme, premiére figure pour voir le diagramme binaire complet des deux
éléments et la deuxiéme pour voir les phases a un pourcentage donné d’élément avec changement
d’échelle qui permet de mieux voir, et présenter aussi les différentes courbes de variation d’énergie
de Gibbs de chaque température, pour tous les systemes nous présentons que les courbes de variation
de Gibbs a 800°C et 1000°C, et les autres figures dans ’annexe B.

Un tableau récapitulatif présent des phases et des valeurs thermodynamiques d’un pourcentage
donnée de 1’élément a I’aide d’un calculateur de SGET « Scientific Group Thermodata Europe ».
{Ce groupe fondeé en 1979 par des scientifiques de sept organisations différentes dans toute I'Europe,
il a est engagée dans I'évaluation critique et la compilation de données thermodynamiques pour les
substances inorganiques et métallurgiques, et posséde une expérience et une expertise unique dans
I'évaluation thermodynamique des donnees pour les phases de la solution} [228].

5.7.3.2.1. Diagramme Fe-Cr
La figure 5.14,-a) présente le diagramme binaire Fe-Cr, avec les limites de chaque phase. Dans la
figure 5.14,-b), on présente les phases correspondant a chaque température, 800°C, 850°C, 900°C,
950°C et 1000°C, pour un pourcentage de Cr=17%w, on constate 1’apparition de la méme phase dans
les différentes températures, il s’agit de la phase BCC A2, c’est la phase a , une stabilité de cette
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phase di que I’élément Cr est alphagene, donc, il favorise le développement du domaine a suite a une
formation de cette phase.

Diagramme Binaire Fe-Cr Les phases aux differentes T a Cr=17%W
2017.01.08222621 2017.01.08.23.38.48
TCBIN. CR, FE TCBIN: CR, FE
P=1ES, N=1 P=1E5, =t

TEMPERATURE_CELSIUS
&
TEMPERATURE_CELSIUS
g i

A ® MAsSPERCENTCR A MASS_PERCENT CR
Figure 5.14 : a) Diagramme d’¢équilibre Fe-Cr, b) Présentation de phases aux différentes
températures a 17%w de Cr

Les figures 5.15,-a),-b) et les autres dans I’annexe B du Fe-Cr, présentent une légére variation de
I’énergie de Gibbs dans le pourcentage de Cr=17%w suite a une variation de température, on
remarque aussi suivant le tableau 5.2, une stabilité de la contenance de 1’élément Cr ou Fe dans la
phase a malgré la variation de température entre 800°C et 1000°C. Dans ce tableau, on présente
également les valeurs thermodynamiques calculées a I’aide de SGTE a 17%w de Cr, et variation de
Gibbs de phase du systeme qui correspond a celui de phase, calculer par ThermoCalc®.

Energie de gibbs de Fe-Cra T=800°C Energie de Gibbs de Fe-Cra T=1000°C
T 29422440 2017.01.21.13.40.00
TCBIN: CR,FE TCBIN: CR, FE
P=1E5,N=1, T=1073.15 P=1E5, N=1,T=1273.15

s
£
=
>
|
]
c
<
0
a
=
Q

Gibhs energy J/mol

15 a0

Figure 5.15 : Variation de 1’énergie de Gibbs du Fe-Cr, a) a 800°C, b) a 1000°C
T Phases  opaces P Gibbs de Therme-cele Gibbs de
(°C) | ThermoCalc SGTE G H@J) S (J/IK) systéme W% des éléments phases
800| BCC_A2 é:f?:((??)s -4.87686E+04 | 3.10350E+04 | 7.43639E+01| -43841.327 Eerig:fgiggggg -43841.327
850 | BCC_A2 é:f?:((??)s -5.25338E+04 | 3.30695E+04 | 7.62171E+01| -47096.452 Eerig:fgiggggg -47096.452
90| BCC A2 ér'f:éé‘f)s 5.63881E+04 | 350438E+04| 7.79371E+01| 50426.443 | =t OSO%000 | 50426.443
950 | BCC A2 érlf?lgf(e?)s -6.03258E+04 | 3.69863E+04| 7.95587E+01| -53829.816 Eg;g:?g?ggggg -53829.816
1000| BCC_A2 é:f?:((??)s -6.43427E+04 | 3.89140E+04| 8.11033E+01| -57305.288 Eerig:fgiggggg -57305.288

Tableau 5.2 : Les phases a 17%w Cr et les valeurs Thermodynamique suivant Thermo-Calc et SGTE,
pour le systeme Fe-Cr
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5.7.3.2.2. Diagramme Fe-Ni
Contrairement au systeme Fe-Cr, le systeme Fe-Ni figure 5.16-a) et b), présente une structure
cubique a face centré FCC, dont le pourcentage de Ni est de 12%w avec les différentes températures
de 800°C jusqu’a 1000°C, donc, la présence de nickel se traduit par un effet gammagéne et 1’acier
devient austénitique (domaine fery).

Diagramme Binaire Fe-Ni

Les phases aux difféerentes T a Ni=12%W
2170106001823
TCBIN FE 14
P=1E5, Het

2017.01.09.00.09,08
TCBIN: FE, NI
P=1E5, N=t

TEMPERATURE_CELSIUS
TEMPERATURE_CELSIUS

100 A 26
L MASS_PERCENT NI

=N\

50
MASS_PERCENT NI

A o 2‘5
Figure 5.16 : a) Diagramme d’équilibre Fe-Ni, b) Présentation de phases aux différentes
températures a 12%w de Ni

Les figures 5.17,-a),-b) et les autres dans I’annexe B du Fe-Ni présentent une variation de 1’énergie
de Gibbs. On reporte que la phase devient plus en plus dominante suite a une augmentation de
température dans le pourcentage de Ni=12%w, ce que I’on constate dans le tableau 5.3 ci-dessous, la
valeur de I’énergie de Gibbs diminue, quand la température augmente, une stabilité aussi de la
contenance de 1’élément Ni ou Fe dans ladite phase est remarquable d’apres le tableau qui présente
également les valeurs thermodynamiques calculées a I’aide de SGTE a 12%w de Ni.

Energie de Gibbs de Fe-Ni a T=1000°C

Energie de Gibbs de Fe-Ni a T=800°C
2017.01.2116.58.35
TGBIN: FE.NI

P=1E5, h=t1, T=127315

2017.0121.1656.53
TCBIN: FE, NI
P=1E5. N=1, T=1073 15

Gibbs energy J/mol
Gibbs energy J/mol

A

0 40 45

MASS_PERCENT NI

A

40

15 20 25 30 35
MASS_PERCENT NI

Figure 5.17 : Variation de 1’énergie de

Gibbs du Fe-Ni, a) a 800°C, b) a 1000°C

T Phases SGTE _ Thermo-Calc _

| T o | o | w0 | S| e [ e
800 | FCC_L102 Ylflfye' -5.10654E+04 | 2.96732E+04| 7.52352E+01| -51276.362 Eﬁg?gé%gg -51276.362
850 | FCC_L102 Y,Ef'F\'e' 5486526404 | 313311E+04| 7.67451E+01) -5508L162 | | OOTHZT00 | 55081 162
900 | FCC_L102 Y,flfg‘e' -5.87392E+04 | 3.30107E+04| 7.82082E+01| -58960.260 ng?;ég;gg -58960.260
950 | FCC_L102 Y,flfg‘e' - 6.26853E+04| 3.47120E+04| 7.96282E+01| -62911.413 Zelggég;gg -62911.413
1000| FcC_L102 Y,Ef'F\'e' -6.67013E+04| 3.64350E+04 B100BBE+0| 66032562 | |- 0 o7 Li2I%% | -66932.562

Tableau 5.3 : Les phases a 12% w de Ni et les valeurs Thermodynamique suivant Thermo-Calc et SGTE,
pour le systeme Fe-Ni
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5.7.3.2.3. Diagramme Cr-Ni

D’aprés le systéme Cr-Ni présenté dans la figure 5.18 a), et ’autre figure 5.19 b), présenté a 12%w
de Ni ; nous n’avons observé deux phases dans ce pourcentage, il s’agit de FCC et BCC, c’est-a-dire
dans un domaine qui contient a la fois phases alpha o et gamma y. Malgré 1’augmentation de
température entre 800°C et 1000°C, et dans les figures 5.19,-a),-b) et les autres dans I’annexe B du
Cr-Ni, ainsi que le tableau 5.4, nous pouvons dire aprés comparaison la présence de la phase BCC
qui peut étre une variation de Cr 1-3 avec Ni 1-3 d’aprés SGET tableau 5.4, et beaucoup stable, car la
valeur d’énergie de Gibbs est plus faible que celle de FCC, ce qui est confirmé par les valeurs du
tableau 5.4.

Diagramme Binaire Cr-NI Les phases aux différentes T a Ni=12%W
2017.01.09.00.56,23
TEBIN: CR, NI

TEMPERATURE_CELSIUS
TEMPERATURE_CELSIUS

|
A ‘ - MASS_PE’;CENT NI /N : : MIA\;‘SiPERCEN'I"A‘NI
Figure 5.18 : a) Diagramme d’équilibre Cr-Ni, b) Présentation de phases aux différentes
températures a 12% w de Ni

Energie de Gibbs de Cr-Ni a8 T=800°C Energie de Gibbs de Cr-Ni a T=1000°C
2017.01.21 180459 20170121 180434
TCBIN: CR, NI TCBIN: CR, NI
P=1ES H=1, T=107315 P=1E5, N=1, T=1273.15

Gibbs energy J/mol
Glbbs energy J/imol

MASS_PERCENT NI A, MASS_PERCENT NI
=%

Figure 5.19 : Variation de 1’énergie de Gibbs du Cr-Ni, a) a 800°C, b) a 1000°C

T Phases SGTE Thermo-Calc
(°C) |ThermoCalc| Phases SGTE G H (J) S (J/IK) G'bps de W% des éléments Gibbs de
systéme phases
sccpz | L0 o | somsz
800 13713 -4.28647E+04 | 2.31716E+04| 6.15351E+01 | -43135.151 — =~
FCC_Al CrNi, NiCr Ni - 0.64562866 -9319.3388
sccpe | o
850 137018 -4.59869E+04 | 2.51693E+04| 6.33541E+01| -46274.095 — =~ =ooeonas
FCC_Al1 | CrNi, NiCr Ni 062000663 | ~9745.9446
oo pe | o
900 13713 -4.92006E+04 | 2.72896E+04| 6.52007E+01| -49504.703
FCC_A1 | CrNi, NiCr Cr:038767686 | 4960 5959
— ' Ni : 0.61232314 :
scc.nz | L
950 13713 -5.25077E+04 | 2.95602E+04| 6.70955E+01| -52828.692
FCC_A1 | CrNi, NiCr Cr:040416889 | g5 899
— ' Ni : 0.59583111 :
scc.rz | e
1000 13713 -5.59115E+04 | 3.20289E+04 | 6.90731E+01| -56249.046
FCC_AL | CrNi, NiCr Cr:042013981 1 o6/ 1915
— ' Ni : 0.57986019 '

Tableau 5.4 : Les phases a 12% de Ni et les valeurs Thermodynamique suivant Thermo-Calc et SGTE,
pour le systeme Cr-Ni
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5.7.3.2.4. Diagramme Ni-Cr

Méme systéme que Cr-Ni, mais nous avons tracé ce diagramme Ni-Cr figure 5.20-a), pour voir les
phases dans un pourcentage de Cr=17%w, aux différentes températures. La figure 5.21-b), a cette
valeur de Cr, une phase a été observée, ¢’est FCC de NiCr ou CrNi, donc la phase y domine, la valeur
de variation d’énergiec de Gibbs atteint presque le minimale figure 5.21,-a),-b) et les autres dans
I’annexe B du Ni-Cr, on remarque aussi aux températures 950°C et 1000°C, tableau 5.5, une
augmentation de valeur de Gibbs de phase, ce qui explique le rapprochement vers la ligne solidus ou
bien ligne de limite de phase.

Diagramme Binaire Ni-Cr Les phases aux différentes T a Cr=17%W
2017.01 08011858 201701 0901 2008
TCBIN CR. NI TCEIN.CR NI
P=1ES, et FiES et

TEMPERATURE_CELSIUS
TEMPERATURE_CELSIUS

A 1
! MASS_PERCENT CR

MASS_PERCENT CR PN

=2 =

Figure 5.20 : a) Diagramme d’¢équilibre Cr-Ni, b) Présentation de phases aux différentes
températures a 17%w de Cr

Energie de Gibbs de Ni-Cra T=800°C Energie de Gibbs de Ni-Cr a T=1000°
2017011181040 2017.01.21.19.2001
TCBIN: CR, NI TCEIM: CR, N
P=1E5, =1, T=1073.15 P=1ES N=1, T=1273.15

Glbbs energy J/mol
Gibbs energy J/mol

I\ MASS_PERCENT CR AN MASS_PERCENT CR

Figure 5.21 : Variation de 1’énergie de Gibbs du Ni-Cr, a) a 800°C, b) a 1000°C

T Phases SGTE Thermo-Calc
Phases Gibbs de W% des Gibbs de
°C) | Th Cal
(C) ermotale SGTE G H©) S (I/K) systéme éléments phases
. Cr:0.35437134
800 | FCC Al CrNi, NiCr -5.33900E+04 | 2.31070E+04 | 7.12827E+01| -43135.151 -9319.3388

Ni : 0.64562866
o Cr - 0.37099337
850 | FCC_AL | CrNi NiCr | -5.69917E+04| 247479E+04 | 7.27771E+01] -46274.005 ' 09100537 | 9745 9446
900 | FCC_AL | CrNi,NiCr | -6.06670E+04| 2.64162E+04 | 7.42302E+01| -49504.703 C:0-387676861  g460 5osg
Ni : 0.61232314
o Cr - 0.40416889
950 | FCC_AL | CrNiNiCr | -644141E+04| 2.81123E+04 | 7.56460E+01( -52828.602 < 0 aoacotss | -9801811
Cr:0.42013981 | _g961.1915

Ni : 0.57986019
Tableau 5.5 : Les phases a 17%w de Cr et les valeurs Thermodynamique suivant Thermo-Calc et SGTE,

pour le systeme Ni-Cr
5.7.3.2.5. Diagramme Cr-B
La figure 5.22-a) représente 1’équilibre entre Cr et B. On remarque qu’il y a plusieurs composants
notamment Cr,B, CrB, CrBy, CrsBg,..., dans le pourcentage de B=8.83%w, il y deux phases, phase o
(BCC) qui peut étre CrBi.3, et un composent défini (Steechiométrie), Cr,B, figure 5.22-b), et a

1000| FCC_A1 CrNi, NiCr | -6.82311E+04| 2.98366E+04 | 7.70276E+01| -56249.046
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B=16.23%w. On cite encore deux phases définies CrB et CrsB3, donc dans les deux pourcentages de
B, une variation d’énergie de Gibbs tend vers zéro figure 5.23,-a),-b) et les autres dans I’annexe B du
Cr-B, c'est-a-dire les réactions sont rapprochées de 1’équilibre, et ce qui est visible dans les tableaux

Diagramme Binaire Cr-B Les phases aux différentes T a B=8.83%w et a B=16.23%w
2017.01.08.14.5043 2017.01.08.15.08.48
TCBIN:B,CR TCBIN: B, CR
P=1ES, N=1 P=1E5, N=1
o 34 1100
oon | —  1:BETA_RHOMBO B
S ST v
B -
%) P [%]
g _ @ BCf5_A2+D1F_CR2B_ORTH B33_RB+DB1_CRSB3
2 - 2 10
& 1500 @
8 - g BCC_A2+D1F_CR2B_ORTH B33_LRB+D81_CR5B3
] —
W - w'
K b 2 g BCf_A2+DIF_CR2B_ORTH B33_[RB+DB1_CR5B3
= 1000 B E
% B B § BCk_A2+D1F_CR2B_ORTH B33_[RB+D81_CR5B3
o g
E = BCf5_A2+D1F_CR2B_ORTH B33_RB+DB1_CRSB3
= 500 W eco
- 700
0 50 100 50 100 125 15.0 175 25
A MASS_PERCENT B A MASS_PERCENT B

Figure 5.22 : a) Diagramme d’équilibre Cr-B, b) Présentation de phases aux différentes températures

a8.83 et 16.23 %w de B

2017.01.21.21.27.03
TCBIN: B, CR
P=1E5, N=1,T=1073.15

Energie de Gibbs de Cr-B a T=800°C
2017.01.21.21.28.16
TCBIN: B, CR

P=1E5, N=1,T=127315

Gibbs energy J/mol

Energie de Gibbs de Cr-B & T=1000° C

Gibbs energy J/mol

9 5

A

5

15 30 35 40 45

MASS_PERCENT B

15 20 25 30 35 40 45

MASS_PERCENT B

Figure 5.23 : Variation de 1’énergie de Gibbs du Cr-B, a) a 800°C, b) a 1000°C

T SGTE Thermo-Calc
Phases ThermoCalc Phases Gibbs de 14 Gibbs de
OC 0
(°C) SGTE G H @) S (J/IK) systéme W% des éléments phases
sccar | B omeroos | °
800 —— | -6.51137E+04| -1.50869E+04 | 4.57781E+01| -33765.496 =
DIF CR2B ORTH Steechiométrie Cr:0.90583011 0
- - Cr,B B : 9.4169885E-02
s | Comme |
850 8 -6.74378E+04 | -1.44467E+04| 4.71808E+01| -35434.728 —
DIF CR2B ORTH Steechiométrie Cr:0.90583011 0
- - Cr,B B : 9.4169885E-02
s | o Comstt |
900 —° | _6.98313E+04| -1.28730E+04| 4.85516E+01| -37163.583 —
DIF CR2B ORTH Steechiométrie Cr:0.90583011 0
- - Cr,B B : 9.4169885E-02
sccr | U © omemon | °
950 18 | 7.22025E+04 | -1.12646E+04| 4.98941E+01 -38950.353 —
DIF CR2B ORTH Steechiométrie Cr:0.90583011 0
- - Cr.B B : 9.4169885E-02
oo | A Comons |
1000 | .7.48202E+04| -9.62057E+03| 5.12113E+01| -40793.436 =
DIF CR2B ORTH Stcechiométrie Cr:0.90583011 0
- - Cr,B B : 9.4169885E-02

Tableau 5.6 : Les phases et les valeurs Thermodynamique suivant Thermo-Calc et SGTE, pour le

systeme Cr-B a 8.83%w de B
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T SGTE Thermo-Calc
(°c) [Phases ThermoCale) o oo sGTE G H () s@ik) | Cibbsde | \yop s glements | CibPsde
systeme phases
B33 CRB CrB CBr : 8 187227 fggg’ 0
800 | -7.07765E+04 | -2.75321E+04| 4.02967E+01| -33765.496 =
D81 CR5B3 Steechiométrie Cr : 0.88908496 0
— CrsB; B :0.11091504
B33_CRB CrB %r E 8 187227 fggg 0
850 ———1 -7.28251E+04 | -2.60540E+04 | 4.16428E+01| -35434.728 L
D81 CR5B3 Steechiométrie Cr : 0.88908496 0
— CrsB; B :0.11091504
B33 CRB CrB CBr : 8 187227 fggg 0
900 | -7.49402E+04 | -2.45465E+04 | 4.29559E+01| -37163.583 =
D81 CR5B3 Steechiométrie Cr : 0.88908496 0
— CrsB; B :0.11091504
B33_CRB CrB %r E 8 187227 fggg 0
950 ———1 -7.71202E+04 | -2.30089E+04 | 4.42393E+01| -38950.353 L
D81 CR5B3 Steechiométrie Cr : 0.88908496 0
— CrsB; B :0.11091504
B33 CRB CrB CB’ : 8 187227 fggg 0
1000 | -7.93637E+04| -2.14407E+04| 4.54958E+01| -40793.436 =
D81 CR5B3 Steechiométrie Cr : 0.88908496 0
— CrsB; B :0.11091504

5.7.3.2.6.

systeme Cr-B a 16.23%w de B

Diagramme Ni-B
Dans le systeme Ni-B figure 5.24-a) nous constatons pratiquement toutes les phases sont apparentées
dans un intervalle de 0 a 20%w de B. Dans le pourcentage de 8.83%w de B, nous avons la phase
M2B, c’est NiB et NisBs qui sont stables. Le tableau 5.8, est défini comme des structures
steechiométriques qu’avant cette valeur de B pour Ni,B et aprés pour NisB;. La figure 5.25-b), pour
un pourcentage de B=16.23%w, nous observons une phase prototype de CrB il s’agit de NiB, et une
structure rhomboédrique de B, cette structure devient plus en plus dominante par augmentation de%
de B et de T°, une variation de 1’énergie de Gibbs au changement de température vers beaucoup plus
au liquidus, figure 5.25,-a),-b) et les autres dans I’annexe B du Ni-B.

Tableau 5.7 : Les phases et les valeurs Thermodynamique suivant Thermo-Calc et SGTE, pour le

2017.01.08.2
TCaIN: B, NI
P=1E5, Ni=1

Diagramme Binaire Ni-B

TEMPERATURE_CELSIUS

A

50
MASS_PERCENT B

TEMPERATURE_CELSIUS

700
! 5.0

Les phases aux differentes T a B=8.83%w et a B=16.23%w
2457

7.5

16 MzE_TETRfI4B3

G16_M2B_TETR+|i14B3

G16_M2B_TETR+|i14B3

16 mze_TETR|I4B3

2.5 15.0
MASS_PERCENT B

B33 _CREBETA_RHOMBEO_B

aaaaaaaaaaaaaaaaaaa

B33_CRE+BETA_RHOMBO_B

B3I3_CRE+BETA_RHOMBO_B

33_CRE+BETA_RHOMBO_B

17.5

Figure 5.24 : a) Diagramme d’équilibre Ni-B, b) Présentation de phases aux différentes températures
a8.83 et 16.23 %w de B

2017.01.212302.16
TCBIN: B, NI
P=1E5, N=1, T=1073.15

10000

Gibbs energy J/mal

-10000

10

Energie de Gibbs de Ni-B a T=800"C

MASS_PERCENT B

2017.01

Gibbs energy Jimol

A

21,23.06.24

TGBIN: B, NI
P=1E8, N=1,T=1273.15

10000

5000

o

10000

Energie de Gibbs de Ni-B a T=1000°C

a
10

MASS_PERCENT B

Figure 5.25 : Variation de 1’énergie de Gibbs du Ni-B, a) a 800°C, b) a 1000°C
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SGTE Thermo-Calc
T (°C)|Phases ThermoCalc| Phases Gibbs de (1 Gibbs de
SGTE G H{) S (J/K) systéme W% des éléments phases
C16_M28 TETR | NiB 5 91:?{;45:7685@202 0
800 613577E+04 | -7.91043E403 | 4.98041E+01 | -24231.007 8.
- NiBs Ni: 0.87861602 ]
B - 0.12138398
C16_M2B TETR | NiB B 0
850 6.38825E+04 | -6.30604E403 | 5.11833E+01 | -25957.066 EE e
NI4B3 NiiBs 1:08786160 0
B - 0.12138398
C16_M2B TETR | NiB B 0
900 6.64753E+04 | -4.85006E403 | 525213401 | 27742571 EE e
NI4B3 NiiBs 1:08786160 0
B - 0.12138398
C16_M2B_TETR | NiB B 0
950 6.91340E+04 | -3.30260E403 | 538212E+01 | -29585.727 8.
NI4B3 NiiBs Ni: 087861602 0
B :0.12138398
C16_ M2B_TETR | NiB 8 N'8 33931 fgfgg%z 0
1000 _7.18568E+04 | -1.72437E+03 | 550858E+01 | -31484.839 8.
- B Ni- 087861602 ]
B3 B :0.12138398

Tableau 5.8 : Les phases et les valeurs Thermodynamique suivant Thermo-Calc et SGTE, pour le
systéeme Ni-B a 8.83%w de B

SGTE Thermo-Calc
T(°C) | Phases ThermoCalc | Phases Gibbs de o - Gibbs de
SGTE G H () S (J/K) systéme W% des éléments phases
. Ni 0.84444828
800 B33 _CRB NIB | 524066E+04 | -520098E+03 | 4.39879E+01| -24231007 B:0.15555172 -11510.282
BETA RHOMBO B | B Ni-0 B 12720724
. Ni- 0.84444828
850 B33 CRB NB | 546300E+04 | -3.74848E+03 | 453107E+01| -25957.066 B - 0.15555172 -12055.006
BETA RHOMBO B | B Ni-0,B:1 13901 971
. Ni 0.84444628
900 B33 CRB NB | 560370e+04 | -2.27561E+03 | 4.65037E+01| -27742.571 B: 015555172 -12616.06
BETA RHOMBO B | B Ni-0 . B 15126512
. Ni- 0.84444828
950 B33_CRB NB | 5.92080E+04 | -7.82066E+02 | 4.78396E+01| -29585.727 B - 0.15555172 131927
BETA RHOMBO B | B Ni-0, B.1 -16393.027
. Ni- 0.84444828
1000 B33 CRB NB | 617004E+04 | 7.28825E+02 | 4.90510E+01| -31484.839 B 015555172 -13784.573
BETA RHOMBO B | B Ni 0. B 17700267

Tableau 5.9 : Les phases et les valeurs Thermodynamique suivant Thermo-Calc et SGTE, pour le
systeme Ni-B a 16.23%w de B

5.7.3.2.7. Diagramme Fe-B

Les phases du systeme Fe-B figure 5.26 —a), pour les pourcentages de B=8.83%w et B=16.23%w
sont présentées dans la figure 5.26-b). On voit la présence de phase M2B qui ne sont que Fe;B, c’est
une phase sociométrique definie et la variation d’énergie de Gibbs est strictement nul tableau 5.10,
par conter la phase BM, qui est FeB dans 8.83%w de B dans ’intervalle de température entre 800°C
et 1000°C, c’est qu’un début de formation de cette phase, ¢a présence comme structure définie est
apparent dans le pourcentage de B=16.23%w, une autre phase rhomboédrique contenant que
I’élément B évalue dans ce pourcentage. Les éléments contenant les phases susmentionnées soit Fe
ou B restent constants, méme si la température change entre 800°C et 1000°C. Une variation minime
de I’énergie de Gibbs remarquée sur les figures 5.27-a),-b) et les autres dans ’annexe B du Fe-B.
Notons que dans le domaine riche en bore dans le systtme Fe-B, peu d’expériences ayant cité les
phases, donc, il reste toujours un sujet de discussion.
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Dilagramme Binaire Fe-B Les phases pour differentes T a B=8.83%w et @ B=16.23%w
2017.0108.10 4412 2017,01,08.19.53.20

TGBIN: B, FE TCBING B, FE

F1ES, Net PRAES, Hat

1100

27 @1M14C16_M2B_TETR B27_B1MIBETA_RHOMBO_B

o
=
B

B27_B1M1+BETA_RHOMBO_&

900

TEMPERATURE_CELSIUS
TEMPERATURE_CELSIUS

700

A ‘ MASSJDE;QCENTEI © - A - o ‘n‘/:Ass_PEF;‘CENTIé-‘
Figure 5.26 : a) Diagramme d’équilibre Fe-B, b) Présentation de phases aux différentes températures

Energie de Gibbs de Fe-B a T=800"C Energle de Glbbs de Fe-B a T=1000"C
2017.01.21.23.56.20 2017.01.21.23 5606
TCBIN: B, FE TGBIN: B, FE
Pe1ES, a1, T=107315 Pe1ES, Mo, T=1273.15

E E
A\ ! : MXSS_FERCEN: B * “ A\ ‘ : MX’SS_PERCEN:B * -
Figure 5.27 : Variation de 1’énergie de Gibbs du Fe-B, a) a 800°C, b) a 1000°C
SGTE Thermo-Calc
T (°C)|Phases ThermoCalic| - -
Gibbs de [l Gibbs de
Phases SGTE G H () S (J/K) systéme W% des éléments phases
B27 BIM1 FeB, BFe e T e -14971.124
800 SI3IG4E04 | B19B6SEH02 |  SSSTSIEOT | 27601848 [— oo
C16_M2B_TETR Fe:B AN 0
B: 8.8249339E-02
B27 BIMI FeB, BFe; o DBaT8I 02 -15546.966
850 5.21324E+04 | 1.86206E+03 |  SOTBSEHD! | 2048937 [— oo
C16_M2B_TETR FeB A 0
B: 8.8249339E-02
B27_BIM1 FeB, BFe e BT e -16139.165
900 GS01S6E+04 | S4280E+03 |  SEBITEHOT | 31265676 [— oo
C16_M2B_TETR Fe:B AN 0
B: 8.8249339E-02
B27_BIMI FeB, BFe; o1 083781392 16747.237
950 670G50E+04 | 5O14TIEA03 |  B.OBGE2EHDT | -33140264 [t
C16_M2B_TETR FeB A 0
B: 8.8249339E-02
B27_BIM1 FeB, BFe e BT e A7370.734
1000 -700816E+04 | 6.62263E+03 | 6.09545E+01 | -35071.001 s
C16_M2B_TETR Fe:B A 0
B: 8.8249339E-02

Tableau 5.10 : Les phases et les valeurs Thermodynamique suivant Thermo-Calc et SGTE, pour le
systeme Fe-B a 8.83%w de B

SGTE Thermo-Calc

T (°C)| Phases ThermoCalc Phases Gibbs de <1 Gibbs de
SGTE G H () S (J/K) systéme W9% des éléments phases

Fo 0.83781392
800 B27_BIM1 FeB 6.06435E+04 | -1.12988E+04 | 4.59812E+01 | -27691.848 |  B:0.16218608 -14971.124
BETA RHOMBO B B Fe:0 B.1 272070

Fe 0.83781392
850 B27_BM!1 FeB 6.20764E+04 | -0.82097E+03 | 473271E+01 | -20448.937 |  B:0.16218608 -15546.966
BETA RHOMBO B B Fe.0 B.1 3901971

Fe: 083761392
900 B27_B1M1 FeB 653756E+04 | -8.32041E+03 | 4.86324E+01 | -31265676 | B :0.16218608 -16139.165
BETA RHOMBO B B Fe:0 B.1 5126512

Fe : 0.83781392
gs0 | B2TBIMI FeB | 678300E+04 | -6.80372E403 | 499001E+01 | -33140264 |  B:0.16218608 | 16747237
BETA RHOMBO B B Fe:0 B.1 T6393.027

Fe 0.83781392
1000 B27_BM!1 FeB | _703650E+04 | -5.26550E+03 | 5.11326E+01 | -35071.001 B:0.16218608 -17370.734
BETA RHOMBO B B Fe 0 B.1 7700267

Tableau 5.11 : Les phases et les valeurs Thermodynamique suivant Thermo-Calc et SGTE, pour le
systeme Fe-B a 16.23%w de B

-02 -



Chapitre 5 Etude expérimentale, résultats et discussion

5.7.3.3. Etablissement du programme et tracé des diagrammes d’équilibres ternaires
Pour tracer un diagramme d’équilibre ternaire sous le logiciel ThermoCalc®, comme le montré dans
I’annexe A, on suit les étapes suivantes :

1) Créer un chemin par la commande SET_LOG_(le nom de votre fichier) ;

2) Basculer sur le module ternaire par la commande GO_TERN, dans Database TCFE7, définir
les trois ¢léments de I’alliage, puis indiquer le type de diagramme, ainsi que la température
donnée, notez bien que les diagrammes ternaires ce fait par des isothermes ;

3) Par la suite, on suit les mémes étapes de 3 a 10 de tracer le diagramme binaire sauf dans la
spécification des variables des axes (étape 5) nous spécifions deux axes aux pourcentages
massiques au lieu d’une ;

4) Enfin sauvegarder le travail par la commande SAVE <nom de fichier><Y>, et désactiver le
programme par la commande SET_INTERACTIVE.

5.7.3.4. Resultats et discussion
L’addition du troisiéme élément permet de plus en plus d’avoir la relation existente d’un certain
pourcentage entre ces éléments, a I’aide toujours de logiciel ThermoCalc®, nous avons pu tracer les
diagrammes ternaires pour les différents systemes et pour chaque température de 800°C jusqu’a
1000°C, ayant pour le but de déterminer les différentes phases correspondant a chaque pourcentage et
température, le code de calcul et les différentes instructions sont citées au-dessus et dans 1’annexe A.
On présente aussi dans I’annexe C les diagrammes ternaires avec les lignes de jonction.

5.7.3.4.1. Diagramme Fe-Cr-Ni
Les figures 5.28-a) a €) et annexe C du Fe-Cr-Ni, présentent I’apparition de la méme phase au
pourcentage de 17%w de Cr et 12%w de Ni, aux différentes températures cette phase est FCC, phase
v , cette derniére stable quand la température augmente, ¢’est-a-dire diminution de formation de cette
phase, comme montre le tableau 5.12, ci-dessous.

Diagramme Ternaire Fe-Ni-Cr a T=800°C Diagramme Ternaire Fe-Ni-Cr a T=850°C Diagramme Ternaire Fe-Ni-Cr a T=900°C
2017.012521.0523 2017.01.26.21.28.03 2017.01.26.21.27.26
TCFET:CR,FE NI TCFE7: CR, FE, NI TCFET: CR, FE, NI
T=1073.15, P=1E5. N=1 T=1123.15, P=1E5, N=1 T=1173.15, P=1E5, N=1

rV(BCC_A2 OR)

%

G

A
,gs'fi
Q

7/
élt’

A O 25 50 75 100 o 25 50 75 100 o 2 50 75 100
A \ MASS_PERCENT NI A MASS_PERCENT NI MASS_PERCENT NI

Diagramme Ternaire Fe-Ni-Cr a T=950°C Diagramme Ternaire Fe-Ni-Cr a T=1000°C
2017.01.25.21.26.50 2017.01.26.21.2613
TCFET:CR, FE, NI TCFET: CR, FE, NI
T=122315, P=1E5, N=1 T=1273.15, P=1E6, N=1

X=W(BCC_AZNI) Y=/\(BCC_A2.CR)
XEWFCC_AT ) Y=A(FEC_AT ER)

//
% 25 50 75 100 o 25 50 75 100
A MASS_PERCENT NI A MASS_PERCENT NI

Figure 5.28 : Présentation de phase dans le systeme Fe-Cr-Ni, a 12%w de Ni et 17%w de Cr, a) a
800°C, b) a 850°C, c) a 900°C, d) a 950°C et e) a 1000°C.
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Phases Thermo-Calc

T (°C) ThermoCalc Phases 2;2'::;5 H () S (J/K) W% des éléments (:)Iﬁg:eie HpﬁJgs(ie S’()‘L/aKs):e
(Fe, Cr, Ni) Fe : 0.22505836

800 | FCC_A1 |V Ni va -46543.19 25799.299 67.411349 Ni: 0.48349531 -13151.279 6520.9757 18.331318
' Cr:0.29144633
(Fe, Cr, Ni) Fe:0.21172032

850 | FCC_A1 |V Ni va -49961.661 27904.757 69.3286 Ni:0.47717383 -13360.745 6669.9234 17.834366
' Cr:0.31110585
(Fe, Cr, Ni) Fe :0.19938411

900 | FCC_A1 |V Ni -va -53476.318 30124.726 71.262024 Ni: 0.47067326 -13113.324 6584.6701 16.790687
' Cr: 0.32994263
(Fe, Cr, Ni) Fe : 0.18790082

950 | Fcc_At1 |7 Ni va -57088.508 32488.115 73.234373 Ni: 0.46436787 -12082.108 6095.7745 14.861531
) Cr:0.34773131
(Fe, Cr, Ni) Fe :0.17718529

1000] FCC_A1 |V Niva -60800.918 35037.629 75.276713 CN| 0 03.%58133841 -9667.6753 4894.9808 11.438288
) r:0.3641807

Tableau 5.12 : Les phases et les valeurs Thermodynamique suivant Thermo-Calc de systeme Fe-Ni-Cr,

5.7.34.2.
La figure 5.29 et I’annexe C du systéme Fe-Cr-B, montre plusieurs phases, dans le pourcentage de
Cr=17%w, et pour B=8.83%w et 16.23%w, nous remarquons un changement de phase BCC au FCC
au-dela de T=950°C, on observe aussi que la phase BM dans le pourcentage B=16.23%w, contenue a
se former plus en plus avec 1’augmentation de la température, comme illustré dans le tableau 5.13.

aux différentes températures et a 12%w de Ni et 17%w de Cr
Diagramme Fe-Cr-B

Diagramme Ternaire Fe-Cr-B a T=800°C

1747

Les différentes phases a Cr=17 el B=8.83 el 16.23 Diagramme Ternalre Fe-Cr-B a T=850°C
15 5
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G
O
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10, 2T — 23— »
— . e g5 Ne~_ e _— w4 .
7 — SR e AR e . 66 6
. = B A L 2¢ ? A MASS_PERCENT CR
A MASS_PERCENT CR A\ MASS_PERCENT CR A
Tes differentes phases a Cr=17 &f B=0.03 1 1623, Diagramme Ternaire Fe-Cr-B a T=900°C Les différentes phases a Cr=17 of B=6.83 of 16.23,
26 2

11

k‘b =
G
& \
\
£ \
£ >
—
z S e / >
5 5 DT s 4 =
,M 66 s \e
s pe o = e 4 d 2 S 75 100 A Tin 15 20 28 a0
s 2 3 AN MASS_PERCENT CR ;&
/A\ MASS_PERCENT CR 3 P e
LCes differenies phases a Cr—17 of B-8.83 et 16 23 Diagramme Ternaire Fe-Cr-B & T=1000°C

Diagramme Ternaire Fe-Cr-B a T=950°C

MASS_PERCENT CR

MASS_PERCENT CR L2

Ces different

2017.01.08.23.31.08
TCFET: B, €R, FE
27315, P=1E5, N1

I 20
MASS_PERCENT CR

S phases a Cr=17 el B=5.83 et 16.23,

Figure 5.29 : Présentation des phases dans le systéme Fe-Cr-B, a 17%w de Cr, 8.83%w et 16.23%w
de B, a, b) 24 800°C, c, d) a 850°C, e, f) 2 900°C, g, h) a 950°C et i, j) & 1000°C.
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Thermo-Calc
TCO) homocl : .
ermotale Phases Gmb? de H () S (J/K) W% des éléments Gibbs de H(J) de S (J/K) de
systéme phases phase phase
Alpha(a) Fe:0.99571677
BCC_A2 (Fe,Cr), B : 3.7285549E-03 0 0 0
(Fe,B) Cr : 5.5467347E-04
Fe : 0.66160602
CR2B_ORTH |Cr:Fe, CrFeB B : 8.9751729E-02 0 0 0
Cr: 0.24864225
800 -43422.264 | -3361.2883 |  37.330267 Fe 082140382
M2B_TETR | Cr:B, Fe:B B : 8.8715473E-02 0 0 0
Cr : 8.9880704E-02
Fe : 0.80977662
BM BFe, BCr B :0.16251887 -15109.038 | -2474.9813 11.772871
Cr: 2.7704511E-02
Alpha(a) Fe : 0.99534585
BCC_A2 (Fe,Cr), B : 3.8428694E-03 0 0 0
(Fe,B) Cr: 8.1127878E-04
Fe:0.66140343
CR2B_ORTH |CrsFe, CrFeB B : 8.9753042E-02 0 0 0
Cr: 0.24884353
850 -45320.727 | -1965.1814 |  38.601741 Fo 081634580
M2B_TETR | Cr:B, Fe:B B : 8.8748273E-02 0 0 0
Cr : 9.4905834E-02
Fe : 0.80597052
BM BFe, BCr B : 0.16256405 -15815.871 |  -2124.9484 12.189754
Cr : 3.1465431E-02
Alpha(a) Fe:0.99490514
BCC_ A2 (Fe,Cr), B : 3.9524218E-03 0 0 0
(Fe,B) Cr: 1.1424341E-03
Fe:0.66116533
CR2B_ORTH |CrsFe, CrFeB B : 8.9754587E-02 0 0 0
Cr : 0.24908008
900 -47281.82 -548.19866 |  39.836015 Fe 081184811
M2B_TETR | Cr:B, Fe:B B : 8.877744E-02 0 0 0
Cr: 9.937445E-02
Fe : 0.80205332
BM BFe, BCr B :0.16261054 -16550.498 | -1767.4433 12.601163
Cr: 3.5336141E-02
Fe :0.99392279
Fcc a1 | 1Feln, B : 4.4550633E-03 0 0 0
v(Fe.B) Cr : 1.6221465E-03
Fe : 0.66089476
CR2B_ORTH |Cr:Fe, CrFeB B : 8.9756341E-02 0 0 0
Cr: 0.2493489
950 -49303.752 |  889.10482 41.035733 Fo 0 B077E508
M2B_TETR | Cr:B, Fe:B B : 8.8803912E-02 0 0 0
Cr:0.10343011
Fe : 0.7980455
BM BFe, BCr B :0.16265811 -17312.458 |  -1401.9952 13.007777
Cr : 3.9296389E-02
(Fe.CY Fe : 0.99348475
FCC_ A1 YeL), B : 4.4082608E-03 0 0 0
v(Fe.B) Cr - 2.10699E-03
Fe : 0.66059437
CR2B_ORTH |Cr:Fe, CrFeB B : 8.9758289E-02 0 0 0
1000 -51384.855 |  2346.1005 42.203162 Cr : 0.24964734
LB, FesB Fe : 0.80400443
M2B_TETR (Fe br)ZB B : 8.8828305E-02 0 0 0
' Cr:0.10716726
Fe : 0.7939656
BM BFe, BCr B:0.16270654 -18101.33 -1028.2112 1341014
Cr : 4.3327855E-02

Tableau 5.13 : Les phases et les valeurs Thermodynamique suivant Thermo-Calc de systeme Fe-Cr-B,
aux différentes températures a 17%w de Cr et 8.83%w et 16.23%w de B
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5.7.3.4.3. Diagramme Fe-Ni-B
Les figures 5.30 a) a j) ainsi I’annexe C du systeme Fe-Ni-B, montre I’apparition de plusieurs phases,
dans le pourcentage de Ni=12%w, et pour B=8.83%w et 16.23%w. Particulierement, la phase BM,
qui ne contient pas le Ni, et autres phases, a B=16.23%w qui continue a se former avec 1’augmentation
de température, et composé que de B, c’est la phase BETA RHOMBO B. Ainsi que la phase
MB_B33, dans B=16.23%w, qui contenue a se former avec 1’augmentation de température, comme le
montré dans le tableau 5.14, ci-dessous.

Diagramme Ternaire Fe-N-B @ T=800°C Les différentes phases a Ni=12 et B=8.83 et 16.2| Diagramme Ternaire Fe-NI-B & T=850°C
2017.01.25.23.31.38 2017.01.10.11.49.22 2017.01.25.23.31.31
TGFET: B, FE. NI TCFET:B, FE, NI TCFET. B, FE. NI
T=1073.15, P=1ES5, N=1 _ T=1073.15, P=1E5, N=1 T=1122.15, P=1E5, N=1
1007 - ;r\ 108

@/ ’
& \
z / 3

.
/ & &/
g ) & o
Qi" " N Qf"
o [/ ) X 2
&/ & \ £

L

) I 3
r/! 56
o 13 8 &6 o/ o6 6 15
0 50 78 00 S . = " 25 50 75 100
/ \\ MASS_PERCENT NI & MASS_PERCENT NI (S AT
Les différentes phases a Ni=12 et B=8.83 et 16.23 Diagramme Ternaire Fe-Ni-B a T=900°C Les différentes phases a Ni=12 et B=8.83 et 16.23
2017.01.10.12.51.28 201701 25233116 L
TCFET: B, FE, NI TCFEF-B.FE. NI TCFET: B, FE, NI
T=1123.15, P=1E5, N=1 T=1172.15, P=AE5, M=t T=1173.15,P=1E5, N=1
18 25,
/ /
7 /
_ /
20, - 20/
/ 2 - ’
& &/ R //
(1? 7 BETALRHOMBO_B+BM+MB_B33 (ff’ / § / BETA\RHOMBO_B+BM+MB_B33
b /
q‘}'vs«'\ & s/ &5
Q/ /,/\ Q / Q’ 7
9 L @’/
g/ 4 ¢/
S g / < ///
10/ 25/ 10/
BM+M2B_TE o ) - / BM+M2B_TET!
/ /c T~ =i~ %3 43, ,/
/
0 1] \\ ] 6 6 /
z 3 B o % 50 5 100 5 y y
5 10 15 20 25 ﬁ\ 5 10 15 20 25
A MASS_PERCENT NI A MASS_PERCENT NI A MASS_PERCENT NI
Diagramme Ternaire Fe-Ni-B a T=350°C Les differentes phases a Ni=12 et B=8.83 et 16.23 Diagramme Ternaire Fe-Ni-B a T=1000°C
2017.01.10.14.27 50 2017.01.25.23.30.56
TCFE?.B,FE, NI TCFET:B,FE,NI
T=1223.15, P=1E5, N=1 T=1273.15, P=1E5, N=1
1007 — 25, N
g g 20/
= / @
/\Q’ ,\tb / é\
§ & BETA\RHOMBO_B+8MeMA_B3 Qs’j/
& Fofm— &
Q %/ o’
123 &/ Y(?
& /
& / <
§ & o
= 2 2 ‘2 H‘/ BM+M2B8_TETR'
ST — / 7 ?
.65 \ s T 66 4 A g Py 0 y 100
’ﬁ\ 0 25 50 5 6 10 15 20 25 NN MASS_PERCENT NI
/ 5\’\5\ MASS_PERCENT NI A MASS_PERCENT NI —

Les differentes phases a Ni=12 et B=8.83 et 16.23

2 1
TCFE7: B, FE, NI
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Figure 5.30 : Présentation des phases dans le systeme Fe-Ni-B, a 12%w de Ni, 8.83%w et 16.23%w
de B, a, b) 4800°C, c, d) 4 850°C, e, f) 4 900°C, g, h) 4 950°C et i, j) & 1000°C.
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Thermo-Calc
T(°C)| Phases ThermoCalc Gibbs de 14 Gibbsde | H(J)de | S (J/K)de
Phases systéme H () S (J/K) W% des éléments phases phase phase
Fe 083781392
BM BFe B:0.16218608 Ni:0 | © 0 0
. Fe : 0.15980129
M2B_TETR “:;_ZerNFi)eZBB B : 8.4904427E-02 0 0 0
Ni) Ni - 0.75529428
800 -35160.669 | 6693.9539 | 39.001652
BETA_RHOMBO_B B Fe0 B N0 |-85505421] B174.0882 | 15586479
Fe: 041016018
MB_B33 (FeNi)B, FeB, NiB B:0.15879964  |-26608.127|-1480.1343 | 23415173
Ni - 0.43104018
Fe : 0.83781392
BM BFe B:0.16218608 Ni: 0 0 0 0
NuB. Feu Fe :0.17159576
gso|  M2BTETR (FeN)B | -37142.200 | 80682832 | 40253200 | By B4 o8iE02 0 0 0
BETA_RHOMBO B B Fe 0B N0 |-9346.7314] 8823483 | 16.177906
Fe: 0.41016018
MB_B33 (FeNi)B, FeB, NiB B:0.15879964  |-27795478| 7552004 | 24.075393
Ni - 0.43104018
Fe : 0.83781392
BM BFe B:0.16218608 Ni: 0 0 0 0
NuB. Feu Fe : 0.18206042
900 |  MBTETR (FeN)B | -30185.364 | 0461.3674| 4t.dee7e2 | Oy o500 19E02 0 0 0
BETA_RHOMBO B B Fe0 B N0 |-10170.000] 94874461 [ 16.751033
Fe : 0.41016018
MB_B33 (Fe.Ni)B, FeB, NiB B:0.15879964  |-29015.335| -20.078707 | 24.715728
Ni - 0.43104018
Fe : 0.83781392
BM BFe B:0.16218608 Ni: 0 0 0 0
. Fe : 0.19388415
M2B_TETR “:,':ZerNFi)eZBB B : 8.5050552E-02 0 0 0
Ni)2 Ni - 0.7210653
950 4128829 | 10872.32 | 42644492
BETA_RHOMBO_B B Fe:0 B Ni:0  |-11021.547| 10147378 | 17.306892
Fe: 041016018
MB_B33 (Fe.Ni)B, FeB, NiB B:015879964  |-30266.743| 72494219 | 253376
Ni: 043104018
Fe : 0.83781392
BM BFe B:0.16218608 Ni: 0 0 0 0
NuB. Feu Fe : 020436448
1000|  M2BTETR (FeN)B | 43449.253 | 12300212 | 43788607 | By 85000 BIED2 0 0 0
BETA_RHOMBO B B Fe 0B Ni0 |-11900445| 10820652 | 17.846363
Fe :0.41016018
MB_B33 (FeNi)B, FeB, NiB B:0.15879964  |-31548.808| 1479.5603 | 25.942245
Ni - 0.43104018

Tableau 5.14 : Les phases et les valeurs thermodynamique suivant Thermo-Calc de systéme Fe-Ni-B,
aux différentes températures a 12%w de Ni et 8.83%w et 16.23%w de B
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5.7.3.4.4. Diagramme Cr-Ni-B
Les figures 5.31, et I’annexe C du systéme Cr-Ni-B, montrent plusieurs phases, dans le pourcentage
de Ni=12%w, et pour B=8.83%w et 16.23%w, particulierement la phase CrB;, qui ne contient pas de
Ni, et qui continue a former avec 1’augmentation de température, autre phase stable, au B=8.83%w
notamment CrB2 et FCC et la phase M2B au B=16.23%w, comme marquant dans le tableau 5.15.
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Ans
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Diagramme Temaire Cr-Ni-B @ T=950°C
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Diagramme Ternaire Cr-Ni-B a T=300°C
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Figure 5.31 : Présentation des phases dans le systeme Cr-Ni-B, a 12%w de Ni, 8.83%w et 16.23%w
de B, a, b) 24 800°C, c, d) a 850°C, e, f) 2 900°C, g, h) a 950°C et i, j) & 1000°C.
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T (°C)

Phases ThermoCalc

Thermo-Calc

Phases

Gibbs de
systéeme

H ()

S (JK)

W% des éléments

Gibbs de
phases

H(J) de
phase

S (J/K) de
phase

800

CR2B_ORTH

Cr:Ni, CrNiB

FCC_A1

¥(Cr,Ni), y(Cr,B)
Y(Ni,B)

CRB2

CrB2

M2B_TETR

(Cr,Ni)2B, Cr2B,
Ni.B

MB_B33

(Cr,Ni)B, CrB, NiB

-40578.222

-1220.0169

36.6754

Cr:2.5517945E-03
B : 8.4246971E-02
Ni: 0.91320123

0

0

0

Cr:3.2928201E-04
B : 1.4346835E-02
Ni : 0.98532388

Cr:0.70598332
B :0.29401668 Ni:0

-22586.767

-7402.2504

14.149482

Cr: 1.3048281E-03
B : 8.423345E-02
Ni: 0.91446172

Cr: 5.9865449E-04
B :0.15556371
Ni: 0.84383764

-115627.588

4.3960793

10.74592

850

CR2B_ORTH

Cr2Ni, CrNiB

FCC_A1

(Cr,Ni), v(Cr,B)
¥(Ni,B)

CRB2

CrB;

M2B_TETR

(CrNi):B, Cr2B,

Ni.B

MB_B33

(Cr.Ni)B, CrB, NiB

-42443.449

154.6876

37.92738

Cr: 3.2216745E-03
B : 8.4254234E-02
Ni : 0.91252409

Cr: 4.3039529E-04
B : 1.6322319E-02
Ni: 0.98324729

Cr:0.70598332
B :0.29401668 Ni:0

-23299.731

-6878.9162

14.620322

Cr: 1.697919E-03
B : 8.4237713E-02
Ni : 0.91406437

Cr: 8.0481084E-04
B :0.15556784
Ni : 0.84362735

-12078.986

364.36911

11.078979

900

CR2B_ORTH

Cr2Ni, CrNiB

FCC_A1

¥(Cr,Ni), y(Cr,B)
Y(Ni,B)

CRB2

CrB2

M2B_TETR

(Cr,Ni)le, Cr:B,

NiB

MB_B33

(Cr,Ni)B, CrB, NiB

-44370.361

1550.6494

39.143341

Cr:3.9870355E-03
B : 8.4262532E-02
Ni: 0.91175043

Cr: 5.4883073E-04
B : 1.8321789E-02
Ni: 0.98112938

Cr:0.70598332
B :0.29401668 Ni:0

-24034.266

-6346.226

15.07739

Cr:2.1603211E-03
B : 8.4242726E-02
Ni : 0.86073208

Cr: 1.0555321E-03
B :0.15557286
Ni: 0.84337161

-12648.239

729.54105

11403298

950

CR2B_ORTH

Cr:Ni, CrNiB

FCC_A1

(Cr,Ni), v(Cr,B)
¥(Ni,B)

CRB2

CrB;

M2B_TETR

(Cr,Ni)B, Cr2B,
Ni.B

MB_B33

(Cr,Ni)B, CrB, NiB

-46357.225

2967.2764

40.325799

Cr: 4.8485633E-03
B :8.4271873E-02
Ni : 0.91087956

Cr: 6.8535019E-04
B :2.0331817E-02
Ni : 0.97898283

Cr:0.70598332
B :0.29401668 Ni:0

-24789.482

-5804.2865

15.52156

Cr: 2.6949715E-03
B : 8.4248523E-02
Ni : 0.91305651

Cr: 1.3547034E-03
B :0.15557885
Ni : 0.84306645

-13235.115

1099.8341

11.719699

1000

CR2B_ORTH

CraNi, CrNiB

FCC_A1

¥(Cr,Ni), v(Cr,B)
y(Ni,B)

CRB2

CrB2

M2B_TETR

(Cr,Ni)2‘B, Cr,B,

NiB

MB_B33

(CrNi)B, CrB, NiB

-48402.419

4403.93

41.476927

Cr : 5.8058565E-03
B : 8.4282253E-02
Ni : 0.90991189

Cr : 8.4060697E-04
B :2.2341414E-02
Ni: 0.97681798

Cr:0.70598332
B :0.29401668 Ni:0

-25564.521

-5253.2345

15.953569

Cr: 3.3039516E-03
B : 8.4255126E-02
Ni : 0.91244092

Cr: 1.70583E-03
B :0.15558588
Ni : 0.84270829

-13839.427

14751741

12.028905

Tableau 5.15 : Les phases et les valeurs Thermodynamique suivant Thermo-Calc de systeme Cr-Ni-B,
aux différentes températures a 17%w de Cr, 12%w de Ni et 8.83%w et 16.23%w de B

-99 -




Chapitre 5 Etude expérimentale, résultats et discussion

5.7.3.4.5. Diagramme Ni-Cr-B

Les figures 5.32, a) a j) ainsi I’annexe C du systémes Ni-Cr-B, montrent I’apparition de plusieurs
phases, dans le pourcentage de Cr=17%w, et pour B=8.83%w et 16.23%w, nous remarquons
I’apparition des mémes phases au pourcentage de B=16.23%w, quand le pourcentage de Cr=17%w
ou le Ni=12%w, mais pour B=8.83%w, les phases sont différentes aux pourcentages de Cr=17%w et
Ni=12%w, tel que M2B et MB dans se systeme et CR2B et FCC dans le systeme Cr-Ni-B. Les
phases qui maintiennent leur formation avec 1’augmentation de température, sont MB et CRB2,
comme clarifié dans le tableau 5.15, ci-dessus.

Diagramme Ternaire Ni-Cr-B a T=800°C Les différentes phases a Cr=17 et B=8.83 et 16.23 Diagramme Temaire NFCr-B @ T=850° C
2017011080448 2017.01.11.08.12.01 2017014108373
TCFET B,CR M TCFET: B, CR, NI TCFET:B,CR.M
T=107315, P=1ES, et T=1073.15, P=1E5, N=1 112315, P15, et

0 = 0 é:b
«,é \— G CRB2+M2B_TETR+MB_B33 ol
&, \ &£/ &
ey \ A q \
/ 2 i
&' &’/ g \
g s / 8 \
25/ '" 2 M2B_TETR+MB_B33 : 2
z 17
% s > ok = \!‘
A 0 2% 50 7 s 10 15 20 25 30 A ° ) % 100
'V\‘\ MASS_PERCENT CR MASS_PERCENT CR é‘ 3 MASS_PERCENT CR
Les différentes phases a Cr=17 et B=8.83 et 16.23 Diagramme Ternaire Ni-Cr-B a T=900°C Les différentes phases a Cr=17 et B=8.83 et 16.23
2017.01.11.08.42.26 2017.01.11.09.12.41
TCFE7:B, CR, NI TCFE7:B,CR.NI

T=1123.15, P=1E5, N=1 T=1173.15, P=1E5, N=1

:o//'
(?l ; //
&
Q

‘)
&/
& £
10/
M2B_TETR+MB_B33

st

2
s/
CRB2+M2B_TETR+MB_B33

E/

\

M2B_TETR+MB_B33

10 15 20 25 a0 A ° 2 50 7 100 10 15 20 25 30
A MASS_PERCENT CR A MASS_PERCENT CR A MASS_PERCENT CR

Diagramme Ternaire Ni-Cr-B a T=950°C Les différentes phases a Cr=17 et B=8.83 et 16.23 Diagramme Tenaire NI-Cr-B a T=1000°C
2017.01.11.093432 2017.01.11.09.39.42 2017011095845
TCFET.B,CR.NI TCFE7:B, CR, NI N
T=1223.15, P=1E5, Net T=1223.15 P=1E5, N=1

20
& \
‘l? CRE\A}MZE,TETRJME,ESH
O \
é’ 15 )
5
&
S
10
M2B_TETR+MB_B33
5
10 15 20 25 30 A ) 2 7
é@g MASS_PERCENT CR MASS_PERCENT CR
= =

Les difféerentes phases a Cr=17 et B=8.83 et 16.23
2017.01.11.10.18.40
TCFE7:B,CR, NI
T=1273.15, P=1ES, N=1

$/
& / CRB2+M2B_TETR+MB_B33
&

foq’ /
§) /A

M2B_TETR+MB_B33

A‘.I; IEM/\SS_F'E:RDCENT CRJS "
Figure 5.32 : Présentation des phases dans le systéme Ni-Cr-B, a 17%w de Cr, 8.83%w et 16.23%w
de B, a, b) 4800°C, c, d) 4 850°C, e, f) 4 900°C, g, h) 4 950°C et i, j) & 1000°C.
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5.8. Définition de logiciel DICTRA® et tracage de courbes suivant la diffusion de Bore
Comme nous avons cité antérieurement, nous disposons de la version 27.0.1 du logiciel DICTRA®,
qui nous a permis de programmer la diffusion du Bore dans I’acier AISI 316L.

5.8.1. Définition de logiciel DICTRA®

Parallélement au développement de ThermoCalc® comme outil de prédiction des états d'équilibre
dans les alliages, des travaux ont été réalisés, dans I'Institut Royal de Technologie de Stockholm en
Suéde (Royal Institute of Technology de Stockhome) et I'Institut Max-Planck de Sidérurgie situé
a Dusseldorf en Allemagne (Max Planck Institut fur Eisenfurschung in Dusseldorf) [229], pour traiter
la cinétique des transformations de phase afin d'introduire le temps comme variable importante. Le
taux d'une transformation de phase est souvent contr6lé par des procédés de diffusion, et donc un
logiciel pour la simulation de transformations contrdlées par diffusion, DICTRA® (Diffusion
Controlled TRAnsformations), a été développé.

Aujourd'hui, DICTRA® est un logiciel flexible pour la simulation de transformations contrélées par
diffusion dans des alliages multi-composants. Il est étroitement lié au logiciel ThermoCalc®, qui
fournit tous les calculs thermodynamiques nécessaires [230, 231, 232]. Au cours du développement
de DICTRA®), l'accent a été mis sur un traitement précis de la thermodynamique multi-composant et
de la diffusion. Il a donc fallu limiter les géométries traitées a des géométries unidimensionnelles
(planes, cylindriques et sphériques). Ces géométries peuvent toujours étre utilisées avec succes pour
modéliser de nombreux processus d'intérét pratique et scientifique. A I'heure actuelle, un certain
nombre de modeles différents ont été incorporés dans le logiciel DICTRA® [230].

Les simulations DICTRA® utilisent des bases de données contenant des données utiles pour la
thermodynamique et la diffusion multi-composante. Les coefficients de diffusion sont calculés a
partir des mobilités dans les bases de données pour la diffusion et les facteurs thermodynamiques des
bases de données [230].

DICTRA®, est un outil intéressant de modélisation de la cinétique, particulierement pour les
problémes de croissance des phases, mais avec une portée limitée et dont la précision est discutable
[231], surtout dans la description du systeme a une dimension sachant que la base de données
cinétiques est trés limitée.

5.8.2. Etablissement du programme et tracer les courbes
L’établissement d’un calcul dans le logiciel DICTRA® se compose de trois parties : Setup, Run et
Plot, c'est-a-dire installer le programme puis 1’exploiter, et enfin tracer les courbes (Annexe D).

Pour tracer les courbes de diffusion de bore dans 1’acier AIST 316L, on suit les étapes suivantes :

1) On entre dans le module Thermodynamique Database par la commande Go DA ;

2) On définit les éléments de notre systéme par la commande DEFINE_SYSTEM <element1,
element2, ...>, les différents noms d'éléments doivent étre séparés par un espace ou virgule ;

3) On rejet toutes les phases qui peuvent étre formées a partir des especes définis, par la
commande REJECT PHASE * ALL ;

4) On recupére que les phases que dont I'ont besoin a travers la commande RESTORE PHASE
<nom de phase>, cette commande fait le contraire de la commande REJECT ;

5) Pour accéder au programme d'application on exécute d’abord la commande GET DATA,
cette commande est nécessaire pour récupérer toutes les informations definies a partir de la
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banque de données, ensuite taper la commande APPEND_DATABASE <nom de base de
données MOBFE2>, qui permet d’ajouter les données d'un fichier ou d'une base de données
déja lues dans une autre base de données.

MOBFE?2 est une base de données cinétique contenant des données de mobilité limitée aux
alliages a base de Fe. Les données sont présentes dans un format adapté a la simulation de
phénomenes contrdlés par diffusion tels que logiciel DICTRA. MOBFE2 est compatible et
recommandé pour une utilisation en combinaison avec la base de données thermodynamiques
TCFE7 (TCS Steels / Fe-Alloys Database), I’application de cette base de données
principalement pour faciliter la conception des alliages et I'optimisation des procedés de
fabrication, a travers la simulation des phénomenes contrdlés par diffusion, tels que, par
exemple, la cinétique de croissance de phase, la cinétique des transformations de phase, la
micro ségrégation pendant la solidification, 'homogénéisation,...etc. [233] ;

6) On redéfinit le systéme avec 1’¢lément ajouter, taper DEFINE_SYSTEM <élémentl,
élément2, ..., I’élément ajouté c’est B>, et suivre méme étapes de 3 8 5 REJECT PHASE *
ALL, RESTORE PHASE <nom de phase> et GET_DATA ;

7) Enter dans le moniteur DICTRA par la commande GO D-M ;

8) Définit les conditions aux limites des bords extérieurs du systéme, tels que la température la
pression par la commande SET_CONDITION (spécifie les conditions) ;

9) ENTER_REGION, Cette commande entre dans une région dans le systeme. C'est la premiere
chose qui doit étre effectuée avant que la grille et les phases ne soient entrées, aprés on
spécifie la taille et la distribution du quadrillage de la grille dans une région, par
ENTER_GRID_COORDINATES;

10) Définir la géométrie du systeme, plane, cylindrique ou sphérique (0,1o0u2) par la commande
ENTER_GEOMETRICAL_EXPONENT ;

11) Entrer une phase dans wune région précédemment définie par la commande
ENTER_PHASE_IN_REGION, suivie par la commande ENTER_COMPOSITIONS pour
rentre la composition des éléments dans la phase dans une région.

12) Une indication, encore une fois aux conditions des éléments, et son flux active ou non, qui
apparait apres la commande SET_CONDITION ;

13) SET_SIMULATION_TIME, cette commande permet a l'utilisateur d'entrer les conditions de
temps spécifiques pour une simulation ;

14) On termine la partie Setup, par la sauvegarde du travail par la commande SAVE <nom de
fichier><Y>, et désactiver le programme par SET_INTERACTIVE.

Pour I’exploitation de ce code de calcul, en suivant ce qui suit :
1) Ré-entrer dans le moniteur DICTRA par la commande GO D-M ;
2) Lecture du fichier enregistre précédemment, par la commande READ (nom de fichier) ;
3) Démarrer la simulation par I’instruction SIMULATE REACTION ;
4) Quand la simulation est terminée, désactiver I’exploitation par SET_INTERACTIVE.

Terminer par dessin des courbes par les commandes suivantes :
1) Reé-entrer encore une fois dans le moniteur DICTRA par la commande GO D-M

2) Lire le code de calcul par la commande READ (nom de fichier), cette lecture contienne méme
I’exploitation de fichier sauvegardé ;

3) Indiquer la variation des axes qu’apreés la commande POST PROCESSOR, qui a le role de
contréle au post-processeur qui a ses propres répertoires, alors spécifier les variables des axes
X etY: X par la distance globale et Y par le pourcentage massique suivant la commande
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SET_DIAGRAM_AXIS <nom de ['axe><DISTANCE GLOBAL> ou <WEIGHT-
PERCENT>;

4) En genéral, 1l existe deux variables libres aprés une simulation effectuée par DICTRA, et pour
un troisieme variable tracé dans un méme diagramme, la commande SET _PLOT
_ CONDITION, permet d’intégrer ce parametre qui est dans notre cas le temps ;

5) Enfin, tracer les courbes en tapant la commande PLOT, et par la suite enregistrer puis
désactiver le programme par SET_INTERACTIVE.

5.8.3. Résultats et discussion suivant I’expérimental
Nous présentons les résultats, aprés la simulation dans logiciel DICTRA®. La figure 5.33 a titre
d’exemple, (par la suite, on donne pour chaque température ses propres courbes), illustré les courbes
obtenues, a une température donnée et a des durees de borurations variées de 0.5h (1800 s) jusqu’a 8h
(28800 s), I’épaisseur obtenue (distance) par boruration est la variation de pourcentage de bore
jusqu’a une distance bien déterminée, au-dessous de ses courbes, on fige I’épaisseur finale (voir le
cercle) des couches borurées pour chaque durée.

DICTRA (2017-01-13:22.18.21) :

TIME = 0,1800,3600,7200,1 00,21600. 800
CELL #1
g L 1 L 1

[+
1

~
1

2]
|

1Y
1

WEIGHT-PERCENT B
)
1

w

1

= N

5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 A 6h.(21600 s)

1
d» o=
10 DISTANCE
function disabled @

Figure 5.33 : L’épaisseur obtenue (distance) par la boruration (variation de pourcentage de bore)
pour une durée de boruration et une temperature donnée (800°C).

5.8.3.1. Cinétique de croissance des couches borurées

a) B=8.83%w, Ni=12%w et Cr=17%w

Les figures 5.34 a) a e), ci-dessous, représentent la variation de 1’épaisseur (distance) pour chaque
température et durée de boruration de 0.5h jusqu'a 8h. Si 1I’on prend par exemple, la figure 5.34-a) a
T=800°C et pour un pourcentage massique de bore égale a 8.83%w, la ler courbe a gauche, a la
valeur de 8.83 de B pour une durée de boruration de 0.5h, on a une valeur d’épaisseur formée par la
diffusion de B. Ces valeurs sont enregistrées dans le tableau 5.15 ci-dessous, juste a coté si 1’on
prolonge la durée de boruration, on observe une augmentation d’épaisseur formée, ce que montre la
2°™ courbe & gauche de cette figure, une différence remarquable entre la 3°™ courbe et 4™ c'est-a-
dire entre 2h et 4h dans toutes les figures. On comparant les deux figures 5.34 a) et b) on remarque
bien la différence, suite au changement de température de 800°C a 850°C, de la distance (I’épaisseur)
formé par la diffusion de bore, idem pour tout le reste des figures, donc, on peut dire que la diffusion
de bore engendre une croissance de 1’épaisseur de couche borurée, et ce, par une variation de temps
de maintien ainsi que de la température.
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a) T=800°C: b) T=850°C :
DICTRA (2017-01-13:22.18.21) : DICTRA (2017-01-14:01.07.10) :
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e) T=1000°C :

DICTRA (2017-01-14:15.21.02) :
TIME = 0,1800,3600,7200,14400,21600,28800
CELL #1

WEIGHT-PERCENT B

<> ¢ 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
10 DISTANCE

Figure 5.34 : Variation de 1’épaisseur au cours de la boruration suite aux changements des
températures et durée de boruration avec une valeur de 8.83%w de B.

Le tableau 5.16 et la figure 5.35 présentent les valeurs enregistrées pour chaque température et des
durées de boruration allons de 0.5h, jusqu’a 8h, ces valeurs montrent 1’augmentation de 1’épaisseur de
la couche borurée par I’augmentation de la durée de boruration et par I’augmentation de la température.

B=8.83%w et pour un Cr=17%w et Ni=12%w, pour les différentes températures
Temps Epaisseur par Epaisseur par Epaisseur par _ _ _ _
) Dictra (um) a Dictra (um) a Dictra (um) a Dlstancg par Dictra Dlstange par Dictra
T=800°C T=850°C T=900°C (um) a T=950°C (um) a T=1000°C

0.5 0,7628 0,8783 1,0251 1,4584 1,7920

1 0,9351 1,1368 1,4978 2,0295 2,5798

2 1,2675 1,5184 2,0492 2,6597 3,1952

4 1,6245 2,4169 2,6794 3,5263 4,1061

6 2,1292 2,8846 3,2506 3,999 4,8693

8 2,4984 3,4386 4,0186 4,8261 5,7309

Tableau 5.16 : Epaisseur obtenu par DICTRA aux différentes températures et différents temps
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variation de I'épaisseur aux différentes températures

——A T=800°C
il A T=B50"C

A T=900°C
—— A T=950°C

A T=1000°C

Epaisseur de la couche de borure [pm)

Tempsde maintien (h)

Figure 5.35 : Variation de I’épaisseur de la couche borurée vs la température et le temps
b) B=16.83%w, Ni=12%w et Cr=17%w

Nous avons changé maintenant le pourcentage massique de bore de 8.83 a 16.23 et simulé par
logiciel DICTRA®. Nous avons obtenu les figures 5.36 a) et b), et les valeurs enregistrées dans le
tableau 5.17, congus sous la forme de graphe, sur la figure 5.37, nous remarquons a T=850°C, et au-
dela de deux heures la simulation sur DICTRA® est impossible, car logiciel DICTRA® considere les
valeurs stecechiométriques comme un nombre infini, c’est pour cette raison on, n’a pas pu avoir des
valeurs plus que 2h. Mais comme méme en remarque une augmentation de 1’épaisseur de la couche
borurée par changement de température et autant par augmentation de la durée de boruration.

a) T=800°C: b) T=850°C:
DICTRA (2017-01-14:16.41.45) : DICTRA (2017-01-14:21.39.54) :
TIME = 0,1800,3600,7200,14400,21600,28800 TIME = 0,1800,3600,7200
CELL #1
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Figure 5.36 : Variation de 1’épaisseur de la couche borurée suite aux changements des températures
et des temps de maintiens a une valeur de 16.23%w de B

B=16.23%w et pour Cr=17%w et Ni=12%w
Epaisseur par Dictra | Epaisseur par Dictra
Temps (h) (um) a T=800°C (um) a T=850°C

0.5 0,8557 1,0388

1 1,1265 1,4524

2 1,4711 1,8118

4 1,8773 -

6 2,3081 -

8 2,7390 -

Tableau 5.17 : Epaisseur obtenue par DICTRA a B=16.23%w, aux différentes températures et aux
différents temps.
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comparaissent de variation de |'épaisseur de B=16.23%wa T=800°C et
T=850°C
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Temps de maintien (h)

Figure 5.37 : Variation de 1’épaisseur de la couche vs la température et le temps a B=16.23%w.

Le changement de pourcentage massique de B amene a un changement d’épaisseur, comme présenté
dans la figure 5.38, la comparaison de variation de 1’épaisseur entre B=8.83%w et B=16.23%w, nous
permet de dire que si le % de B augmente, on a une augmentation de 1’épaisseur et, en conséquence,
I’augmentation de temps et de température conduisent aussi vers une augmentation de 1’épaisseur.

(a) comparai de variation de I'épai 2B=8.83%wet 2B=16.23%wa (b) comparaissent de variation de |'épaisseur a B=8.83%w et B=16.23%w a
7-800°C T=850°C
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Figure 5.38 : Comparaison de variation d’épaisseur de la couche borurée pour une valeur de
B=8.83%w et B=16.23%w, a) a 800°C et b) a 850°C.

¢) Comparaison avec I’expérimentale

Le tableau 5.18, ainsi que les valeurs présentées dans la figure 5.39, donnent une comparaison entre
les résultats obtenus par logiciel DICTRA® et les valeurs expérimentales initialement exploitées
d’apres les résultats obtenus sous forme de gains de masse. On remarque qu’il y a concordance entre
les valeurs simulées par DICTRA® et les valeurs expérimentales a la température de 800°C et les
durees de boruration de % h jusqu’a 8 h. Ces valeurs représentent les variations de 1’épaisseur de la
couche borurée formée sur I’acier AISI 316L.

T=800°C, B=8.83%w et pour un Cr=17%w et Ni=12%w
Temps (h) Epaisseur par Dictra (um) Epaisseur par I'expérimentale (Jm)
0.5 0,7628 0,3809
1 0,9351 0,8809
2 1,2675 0,9523
4 1,6245 1,9714
6 2,1292 2,1904
8 2,4984 -

Tableau 5.18 : Comparaison entre les valeurs expérimentales et celles obtenues par Dictra® a 800°C.
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Comparaissent entre les valeurs de Dictra et expérimentalesa T=800°C et
B=8.83%w

3

Y

2,5 /
2
1,5
/ =4 par Dictra
1

—fl—expérimentale

0,5 e

Epaisseur de la couche de borure (um)

0.5 1 2 4 6 8

Temps de maintien (h)

Figure 5.39 : Comparaison entre les valeurs obtenues par Dictra et celles expérimentales & T=800°C

Nous avons constaté a T=850°C et les durées de boruration vont de 0.5h jusqu’a 8h, une situation
semblable des valeurs de tableau 5.19, et les courbes de figure 5.40 par rapport au tableau précedent
et la figure 5.40, sauf une déviation au cours d’une heure de la durée de boruration, cet écart peut étre
dd a l'erreur de mesure de la partie humaine. En effet, nous pouvons considérer, entre les
températures 800°C et 850°C et pour les durées de boruration qui aboutirent les huit heures, que les
couches borurées formées et monophasiques constituées du borure Fe,B, et des traces de formation
des autres carbures tels que Cr,B, NisB et Ni,B, comme citaient les fiches de diffractometre. Nous
remarquons aussi que la formation de cette couche monophasee peut atteindre les 900°C, mais avec
une durée de boruration qui ne dépasse pas 1h, figure 5.40.

T=850°C, B=8.83%w et pour un Cr=17%w et Ni=12%w
Temps (h) Epaisseur par Dictra (um) Epaisseur par I'expérimentale (um)
05 0,8783 0,4516
1 1,1368 0,2903
2 1,5184 1,5677
4 2,4169 2,4516
6 2,8846 3,1806
8 3,4386 -

Tableau 5.19 : Comparaison entre les valeurs expérimentales et celles obtenues par Dictra® a 850°C

Comparaissent entre les valeurs analitique et expérimentales a T=850°C
et B=8.83%w

4
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Figure 5.40 : Comparaison entre les valeurs obtenues par Dictra et celles expérimentales a T=850°C

Dans la figure 5.41 ou le tableau 5.20, nous observons & T=900°C, qu’un écart devient de plus en
plus important entre les valeurs expérimentales et les valeurs simulées par DICTRA®. A partir de la
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durée de boruration d’une heure et plus, ceci expligue une formation d’autres couches borurées que la
couche Fe,B, on considére donc la formation de la deuxiéme couche FeB, ainsi que la formation des
autres borures, suite aux teneurs des éléments remarquables qui ont constitués 1’acier 316L,
notamment le chrome et nickel qui ont présentés des pourcentages importants dans cet acier. Nous
avons vu dans le premier chapitre, I’influence des éléments sur la boruration stipule que
I’augmentation de teneur en chrome favorise la formation de couches borurées biphasées (Fe;B /
FeB). Mais provoque aussi un remplacement de fer dans la phase Fe,B pour former (Fe,Cr)B et
(Fe,Cr).B et si la teneur de chrome atteint les 13% de masse, on peut avoir la formation de deux types
de borures de chrome (CrB et Cr,B), en plus de borures. La présence du nickel, également, favorise
des formations des borures Ni3B, Ni,B, NiB, (Fe,Ni)B et (Fe,Ni),B et plus de cela, il ne poussait vers
la formation des borures complexes tels que: (Fe,Ni,Cr)B et (Fe,Ni,Cr),B. N’oubliant pas que les
teneurs des autres éléments d’acier 316L qui peuvent également jouer un role au sein de ce
traitement.

T=900°C, B=8.83%w et pour un Cr=17%w et Ni=12%w
Temps (h) Epaisseur par Dictra (um) Epaisseur par I'expérimentale (um)

0.5 1,0251 1,1666

1 1,4978 1,9166

2 2,0492 3,9166

4 2,679%4 5,6666

6 3,2506 7,1666

8 4,0186 8,3333

Tableau 5.20 : Comparaison entre les valeurs expérimentales et celles obtenues par Dictra® a 900°C

Comparaissent entre les valeurs analitique et expérimentalesa T=900°C

et B=8.83%w
/l/)

b
/I/ / =—4—par Dictra
/ == expérimentale

0.5 1 2 4 6 8

Epaisseur de la couche de borure {pm)

[ B o L ¥ e N = s - BN e

Temps de maintien (h)

Figure 5.41 : Comparaison entre les valeurs obtenues par Dictra et celles expérimentales a T=900°C.

Le tableau 5.21, et la figure 5.42, représente la variation du carré de 1’épaisseur en fonction de la
durée de boruration et de température de traitement, la cinétique de croissance des couches borurées
décrit suite a une loi parabolique : d=D.t (5.7)
Ou, d : épaisseur de la couche borurée (m), t : temps de boruration (s) et D : constante de la vitesse de
croissance des couches borurées, cette constante est calculée par la loi d'Arrhenius (équation 5.6),
D=Deexp (-Q/RT).
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Temps Epaisseur par Dictra  Epaisseur par Dictra  Epaisseur par Dictra  Epaisseur par Dictra
(h) (1um) 2 2 T=800°C (1um) 2 3 T=850°C (1um)? & T=900°C (1um) 2 3 T=950°C
0.5 0,5819 0,7714 1,0508 2,1269

1 0,8744 1,2923 2,2434 4,1189
2 1,6066 2,3055 4,1992 7,0740
4 2,6390 5,8414 7,1792 12,4348
6 4,5335 8,3209 10,5664 15,9920
8 6,2420 11,8240 16,1491 23,2912

Epaisseur par Dictra
(1um) 2 3 T=1000°C
3,2113
6,6554
10,2093
16,8601
23,7101
32,8432

Tableau 5.21 : Epaisseur au carré par DICTRA® aux différentes températures et différents temps

Epaisseur de la couche de borure (um)?

Croissance de la couche boruré en fonction de temps de maintien et
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Figure 5.42 : Variation de 1’épaisseur au carré de la couche borurée vs la température et le temps.
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Figure 5.43 : Variation de Ln D en fonction de 1/T de la couche borurée pour les différentes
températures avec une durée de maintien de 2 heures.

On va déterminer I’énergie d’activation Q, et Do par le tracé d’un courbe In D en fonction 1/T, figure
5.43 permet de déterminer ces valeurs, donc D = Dg exp © ¥R devient, InD = InDy — (Q4/RT), qui
prend, la forme de droite Y= b + a X, puisque Do, Qa et R ont des valeurs constantes implique Y et X,

sont analogues aux variables In D et 1/T respectivement.
D’aprés la figure 5.43, y=-1.32.10" x -10.9, avec un coefficient de détermination R?= 0,991
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Q. /R=1,32 x10™
Ln Do x 107 =

Q. =109,745 KJ.mol |

-10,9 = |Dy=1.845 x 10 m?/s

La valeur de 1’énergie d’activation Q, obtenue par simulation dans logiciel DICTRA®, est
pratiquement inférieure par rapport aux autres travaux, tableau 5.22, qui ont été élaborées, pour les
raisons suivantes : on a considéré la formation d’une couche par le traitement de boruration c'est-a-
dire monophasique, et on a pris que les pourcentages des éléments chrome et nickel, et encore, nous
avons pris le pourcentage minimal de ces valeurs qui constitue 1’acier 316L.

Matériel | T (K) D;’;;e bMolrILIﬁ:t:j:n Q (KJimol) Do (m?s) Phase ‘:)ir:jr'ge““he Réf
AISI4140 | 11231223 | 2-8 Poudre 215 54x 104 FesB 30]

Fe-Mn | 10731373 | 2-8 Poudre 119 i FezB, FeB, MnB 31]
fonte grise | 1173-1273 | 2-8 Poudre 175 3.34 x 10+ Fe:B [33]

ASIM2 | 11731323 | 4-8 Poudre 207 223 |1.06x10°34x 103 FesB, FeB, CrB, CrB [39]
AISI 52100 | 11231223 | 2-8 Poudre 269.6 } Fe:B, FeB [40]
AISI440C | 11231223 | 2-8 Poudre 3404 } FezB, FeB, CB, MnB [40]
Armco fer | 1073-1273 | 1-6 | Gazdeborure |120.65 78.03| 1.8x10°7.7 x 108 Fe2B, FeB [96]
AISI316L | 11231273 | 2-8 Poudre 199 9.7x 103 FezB, CrB, NizB [70]
AISI316L | 11231273 | 2-10 | Poudre 204 198 | 1,1x 10357 x 10% | FezB, FeB, CrzB, CrB, NiB | [109]
AISI316L | 10731273 | 2-8 |  poudre 213 3207x102 | FesB, FeB, Cr:B, CrB, NiB | ® ”[3‘;?" e
AISI316L | 1073-1273 | 2-8 poudre 109 1.845 x 102 Simulation avec [97] Ce travail

Tableau 5.22 : Comparaison de 1’énergie d’activation et le coefficient de diffusion de divers travaux.

La cinétique de croissance des couches borurées est influée par la variation de température, la
variation de temps, la variation du milieu de boruration et par la composition chimique du matériel a

borurer.
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L'une des opérations les plus importantes, des traitements thermochimiques, qui joue un role
particuliérement important dans ce temps et qui remonte a une période d’environ trente cing ans,
c’est la boruration, cette derniére n'est qu'une diffusion des atomes de bore a travers la surface
d’un substrat pour former des couches borurées, avec pour objectif d’augmenter certaines
propriétés physiques-chimiques, surtout la lutte contre la corrosion et 1’érosion.

Dans, ce travail, on a visé a modéliser la cinétique de croissance des couches borurées élaboreées,
sur un substrat en acier inoxydable 316L. Pour cela, nous avons décidé de mettre les premiers pas,
par une présentation des phases aux différents systemes des éléments qui constituent I’acier AlSI
316L, et qui ont des pourcentages élevés, notamment le Chrome et le Nickel d’une part, et avec les
différents pourcentages du Bore, d’autre part, et ce, a I’aide du logiciel ThermoCalc®. Nous avons
aussi présenté les différentes valeurs thermodynamiques ainsi que les pourcentages en poids de
chaque élément composants de la phase. Cette présentation faite, suivant les températures de
boruration, allons de 800°C jusqu'a 1000°C, d’apreés les valeurs expérimentales.

La deuxiéme étape de ce travail consiste a faire une simulation de la cinétique de croissance des
couches borurées avec une variation de température de 800°C jusqu’a 1000°C pour des temps de
maintien de % h jusqu’a 8h, avec la considération de partition d’une phase a la formation de
couche, dans le logiciel DICTRA®, qui permet de controler la cinétique a partir des lois de Fick.
Les résultats obtenus sont comparés avec I’analyse expérimentale faite, et 1’on a conclu ce qui suit :

v Entre la température 800°C et 850°C, il y a un bon accord entre les données
expérimentales et celles qui sont simulées, pour toutes les durées de boruration de % h
jusqu’a 8h. Donc, la cinétique de formation de la couche borurée suit une loi
parabolique a chaque interface de la phase Fe,B, avec une légere formation de Ni3B,
Ni,B, Cr,B et CrB.

v A la température 900°C, et a partir d’une durée de boruration de 1h, la formation
d’une autre couche borurée conduit a une divergence entre les résultats experimentaux
et la simulation. La majorité des travaux de recherche n’identifie que la deuxieme
couche de borure formée sur la surface de 1’acier AISI 316L, se compose
essentiellement de FeB, en plus de petites quantités de CrB et NiB ainsi que des traces
de Ni,B, Ni3B et Cr,B. Donc, nous pouvons dire que les résultats expérimentaux de la
méthode de gain de masse ne permettent pas d’indiquer & quel moment les autres

couches borurées se forment.
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v L’élévation de la température du processus, entraine un taux de croissance plus éleve.
De méme pour la concentration de Bore, son augmentation provogue une croissance
de couche plus rapide, c'est-a-dire une couche de borure plus épaisse.

v' L’énergie d’activation obtenue par simulation dans le logiciel DICTRA®, est de
Q.=109,745 KJ.mol™, pratiquement inférieure par rapport aux autres travaux, suite a la
considération de formation d’une seule couche par le traitement de boruration et du
fait de ne pas prendre en compte tous les éléments constitutifs de 1’acier AISI 316L
(nous n’avons pris que les pourcentages de Chrome et de Nickel dans les calculs, et en

plus, le logiciel DICTRA® ne considére pas la steechiométrie des phases).

Enfin, plusieurs questions restent ouvertes et différentes perspectives peuvent étre envisagées, on

peut citer par exemple :

Il serait intéressant de déterminer les pourcentages des phases composantes 1’acier AISI
316L étudié, par analyse microstructurale des échantillons en utilisant la microscopie
électronique a balayage, et ce, avant le traitement de boruration.

Il serait nécessaire d’associer d’autres logiciels tels que : Matlab, MatCalc, Matdata, ...etc,
et faire des comparaisons entre les résultats obtenus.

Il parait qu’il est nécessaire de confirmer ’effet des autres éléments de ’acier sur la
cinétique de croissance des couches borurées.

Il serait utile d’¢tudier la relation thermodynamique entre les phases, ainsi que la
détermination des grandeurs thermodynamiques des réactions constitutives des phases.

Il serait convenable d’étudier 1’influence de modifier la source de bore sur la cinétique de
croissance des couches borurées.

Il serait opportun d’¢tudier I’influence de variation des pourcentages : d’activateur, de

diluant et de source de bore sur la cinétique de croissance des couches borureées.

D’autres perspectives qu’on ne peut pas cerner, suite a la diversité du sujet, et la non-richesse de

ce domaine dans la littérature.
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Annexe A

1- Exemple code de calcul d’un diagramme binaire sous logiciel Thermo-Calc :

SYS:

SYS: SET-LOG (nom de fichier),,,

SYS: GO

MODULE NAME: BIN

Database: /TCBIN/: TCBIN

First element: Fe

Second element: Ni

Phase Diagram, Phase fraction (F), G- or A-curves (G/A): Phase_Diagram

POST:

POST: @?<Hit_return_to_continue>

POST: @#1Plotformat

POST: S-P-F ##1,,,,,,

POST:@@ on va éliminer les lignes de jonction

POST: S-T-SO

POST:@@ On va voir maintenant le diagramme en fraction massique

POST: S-D-A X W-P NI

POST:@@ on va également changer I'échelle pour mieux voir

POST: S-SX N530

POST: S-S Y N 700 1100

POST:@@ On va présenter les phases dans ce diagramme pour les différentes
POST:@@ températures (800,850,900,950 et 1000°C) avec Ni=12%w

POST: ADD 12 800 NB : suite cette commande taper enter

POST: ADD 12 850

POST: ADD 12 1000

POST: SET-TITLE (le titre)

POST: PLOT

POST:@@ On va voir la fraction massique de composante Fe et Ni dans cette phases
POST:@@ ainsi que la masse globale pour

POST: BACK

SYS: GOP-3

POLY_3: READ,,,

POLY_3: SHOW_VALUE W(*,*) NB: c¢’est pour voir % massique pour toutes les phases.
POLY_3: SHOW_VALUE W($,*)  NB: c’est pour voir % massique que les phases stables.
POLY_3: SHOW_VALUE B (élément) NB: pour voir le poids de I’élément.
POLY_3: SAVE (le nom de ficher) Y

POLY_3: SET-INTER
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2- Exemple code de calcul de courbe de variance d’énergie de Gibbs sous logiciel Thermo-
Calc:

SYS:

SYS: SET-LOG (nom de fichier),,,

SYS: GO

MODULE NAME: BIN

Database: /TCBIN/: TCBIN

First element: Fe

Second element: Ni

Phase Diagram, Phase fraction (F), G- or A-curves (G/A): G
Temperature (C): /1000/: 800

POST: @?<Hit_return_to_continue>

POST: @#1Plotformat

POST: S-P-F ##1,,,,,,

POST:@@ On va voir maintenant le diagramme en fraction massique
POST: S-D-A X W-P NI

POST:@@ on va également changer I'échelle pour mieux voir

POST: S-SX N 050

POST: S-S'Y N -10000 5500

POST: SET-TITLE (le titre)

POST: PLOT

POST: BACK

SYS: GOP-3

POLY_3: READ,,

POLY_3: SHOW_VALUE W($,*)

POLY_3: SHOW_VALUE G (phase) NB: pour voir la valeur de Gibbs de phase.
POLY_3: SHOW_VALUE G NB: pour voir la valeur de Gibbs de systeme.
POLY_3: SAVE (le nom de ficher) Y

POLY_3: SET-INTER
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3- Exemple code de calcul d’un diagramme ternaire sous logiciel Thermo-Calc

SYS:
SYS: SET-LOG (nom de fichier),,,
SYS: GO

MODULE NAME: TERN
Database: /PTERN/: TCFE7

First element: Fe
Second element: Ni

Third element: B

Phase Diagram, Monovariants, or Liquidus Surface: Phase_Diagram
Temperature (C) /1000/: 800

Global minimization on: /Y/. Y

POST: @?<Hit_return_to_continue>

POST: @#1Plotformat

POST: S-P-F ##1,,,,,,

POST: @@ on va eliminer les lignes de jonction

POST: S-T-S0

POST: @@ On va voir maintenant le diagramme en fraction massique
POST: S-D-A X W-P NI

POST: S-D-AY W-P B

POST: @@ on va egalement changer I'échelle pour mieux voir

POST: S-S X N5 30

POST: S-S Y N 700 1100

POST: @@ On va présenter les phases dans ce diagramme pour les B=8.83
POST: @@ et Ni=12% et B=16.23 et Ni=12% avec T=800°C
POST: ADD 12 8.83 NB : suite cette commande taper enter

POST: ADD 12 16.23

POST: SET-TITLE (le titre)

POST: PLOT

POST: @@ Voir la fraction massique de la composante Fe, Ni et B dans cette phases
POST: @@ ainsi que la masse globale

POST: @?<Hit_return_to_continue>

POST: BACK

SYS: GOP-3

POLY_3: READ,,,

POLY_3: SHOW_VALUE W($,*) NB: c’est pour voir % massique que les phases stables.
POLY_3: SHOW_VALUE B (élement) NB: pour voir le poids de 1’élément.
POLY_3: SHOW_VALUE G (phase) NB: pour voir la valeur de Gibbs de phase.
POLY_3: SHOW_VALUE G NB: pour voir la valeur de Gibbs de systeme.

POST: @?<Hit_return_to_continue>
POLY_3: SAVE (le nom de fichier) Y

POLY_3: SET-INTER
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Les courbes de variance d’énergie de Gibbs sous logiciel Thermo-Calc :

Enerqgie de Gibbs de systeme Fe-Cr :

Energle de Gibbs de Fe-Cr a T=850°C
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Energie de Gibbs de systeme Cr-Ni :
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Energie de Gibbs de systeme Ni-Cr:

Energie de Gibbs de Ni-Cra T=850°C
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Enerqgie de Gibbs de systeme Fe-B :
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‘TCBIN B, FE
P=AES M1, T=HT315

Energie de Gibbs de Fe-B a T=300°C

Gibbs energy J/maol

5 10 15

MASS_PERCENT B

W7 513
TCBIN:B,FE
P=1ES M=t T=1203.15

Energie de Gibbs de Fe-B 4 T=950°C

Gibbs energy J/mol

5 0 15

MASS_PERCENT B
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Les diagrammes ternaires avec les lignes de jonction, sous logiciel Thermo-Calc :
Systéme Fe-Ni-Cr :

FE-NI-CR at T=1073.15 K FE-NI-CR at T=1123.15 K
2017.01.26.09.29.35 2017.01.26.09.31.09
TCFET: CR, FE, NI

TCFE7: CR, FE, NI
T=1073.15, P=1E5, N=1 T=1123.15, P=1ES5, N=1

— 1:BCC_A2
— 2FCC_A1
—  3:SIGMA

— 1:BCC_A2
2:SIGMA
3:FCC_A1

50 75 100

0 25 50 75 100 0 25
A MASS_PERCENT NI A MASS_PERCENT NI

FE-NI-CR at T=1173.15 K FE-NI-CR at T=1223.15 K
2017.01.26.09.31.01 2017.01.26.09.30.55
TCFET: CR, FE, NI TCFET: CR, FE, NI
T=1173.15, P=1E5, N=1 T=1223.15, P=1E5, N=1

1001

- 1:BCC_A2
2.FCC_A1
3:SIGMA

25 S50 75 100

0 25 50 75 100 0
A MASS_PERCENT NI A MASS_PERCENT NI

FE-NI-CR at T=1273.15 K

2017.01.26.09.30.50
TCFET: CR, FE, NI
T=1273.15, P=1E5, MN=1

25 S0 75 100

o
A MASS_ PERCENT NI
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Systeme Fe-Cr-B :

2017.01.26.10.11.28
TCGFET: B, CR, FE

FE-CR-B at T=1073.15 K

FE-CR-B at T=1123.15 K
2017.01.26.10.11.37
TCFET: B, CR, FE

T=1073.15, P=1E5, N=1 T=1123.15, P=1E5, N=1
1 — 1:BETA_RHOMBO_B ]
1004 — 2:BM 100 — 1:BETA_RHOMBC_B
— 3MB_B33 — ZEM
' ~—  4CR2B_ORTH -— EIMB_B33
_ ~  SM2B_TETR ~—  4CR2B_ORTH
—  EBCC_AZ —  SM2B_TETR
_- — TSIGMA @ i — &BCC_A2
y ~— BCRB2 AL — T.CRB2
=
45
&
Ly 50
2
(]
[
& g
25
5 4
a 3 i} 6
u] 50 75 100 0 25 50 75 100
A MASS_PERCENT CR A MASS_PERCENT CR

2017.01.26.10.11.41
TCFET:B, CR, FE

T=1173.15 P=1E5, N=1 —  1BETA_RHOMEO_E T=1223.15 P=1E5, N=1 —  1BETA_RHOMBO_B
1 -  ZEBM 1 = ZEBM

—  3IMB_B33 —  3MB_B33

—  4CRZB_ORTH ~—  4:CR2B_ORTH
— SM2B_TETR — EM2B_TETR
— EBBCC_AZ — EFCC_A1
— TFCC_A1 — TBCC_AZ
— BCRBZ — ECRBZ

MASS_PERCENT CR

: =50
g 0 25

FE-CR-B at T=1173.15 K

2017.01.26.10.11.18
TCFE7: B, CR, FE
T=1273.15, P=1ES5, N=1

100

FE-CR-B at T=1223.15 K
2017.01.26.10.11.47
TCFE7: B, CR, FE

—

MASS_PERCENT CR

FE-CR-B at T=1273.15 K

1:BM
2:CREZ
3:MB_B33
4:CR2ZE_ORTH
5:M2B_TETR

75 6FCC_al
Gy TBCC_AZ
é‘:. 5:BETA_RHOMBO_B
L7
&
L7 50
3
&
§ 2
25
4
o 7
100

o] 25 50 75
A MASS_PERCENT CR
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Systeme Fe-Ni-B :

2017.01.26.10.54.00
TCFET: B, FE, NI
T=1073.15, P=1ES, N=1

2017.01.26.10.53.49
TCFET: B, FE, NI
T=1173.15, P=1ES5, N=1

FE-NI-B at T=1073.15 K

1:BM
2:MB_B33
3:CR2B_ORTH
#M2B_TETR
S:CEMENTITE
B:FCC_A1
T:BCC_AZ

MASS_PERCENT NI

FE-NI-B at T=1173.15 K

8:BETA_RHOMBO_B

1:BM
2MB_B33
3:CR2B_ORTH
4:M2B_TETR
5.CEMENTITE
BFCC_A1
T:BCC_A2
8:BETA_RHOMBO_B

100

75

o

25 50 75
MASS_PERCENT NI

2017.01.26.10.53.30
TCFET: B, FE, MI
T=1273.15, P=1E5, MN=1

75

29

100 g o] 25 50

100

FE-NI-B at T=1123.15 K

2017.01.26.10.53.55

TCFET: B, FE, NI
T=1123.15, P=1E5, N=1

1:BM
2MB_B33
3CR2B_ORTH
4:M2EB_TETR
S:CEMENTITE
BFCC_A1

TBCC_AZ
8:BETA_RHOMBO_B

MASS_PERCENT NI

FE-NI-B at T=1223.15 K

2017.01.26.10.53.38
TCFET7: B, FE, NI

T=122315, P=1ES5 N=1

MASS_PERCENT NI

FE-NI-B at T=1273.15 K

1:BmM
2:MB_B33
3:CRZE_ORTH

4 M2E_TETR
S:CEMEMTITE
B:LIQLID

TFCC_Ad
8:BETA_RHOMBO_B

S0 75 100

MASS_PERCENT NI
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Systeme Cr-Ni-B:

CR-NI-B at T=1073.15 K

2017.01.26.11.30.26
TCFE7: B, CR, NI
T=1073.15, P=1E5, N=1

0 25 50
A MASS_PERCENT NI

CR-NI-B at T=1173.15 K

2017.01.26.11.30.15
TCFET: B, CR, NI
T=1173.15 P=1ES, N=1

100

0 25 50
A MASS_PERCENT NI

2017.01.26.11.30.06
TCFEV: B, CR, MI

2017.01.26.11.30.20
TCFET: B, CR, NI
T=1123.15, P=1E5, N=1

2:MB_B33
FM2E_TETR
4.CRB2
5FCC_A1

- CEMENTITE
7:CR28_ORTH
B:BCC_A2

1:BETA_RHOMBO_B 100

2017.01.26.11.30.10
TCFET: B, CR, NI

2:MB_B33
3MIB_TETR
4:CRB2
SFCC_AT
:CEMENTITE
7:CR2B_ORTH
BBCC_A2

1:BETA_RHOMEC _B

T=1223.15, P=1E5, N=1

75

T=1273.15, P=1E5, MN=1

100 g 0

CR-NI-B at T=1273.15 K

CR-NI-B at T=1123.15 K

1:BETA_RHOMBO_B
ZMB_B33
IM2B_TETR

4CRB2

SFCC_Al

& CEMENTITE
T:CR2ZE_ORTH
BBCC_AZ

oo o 25 a0
A MASS_PERCENT NI

CR-NI-B at T=1223.15 K

1:BETA_RHOMBO_B
2MB_B33
3M2B_TETR
4CRB2

SFCC_A1

& CEMENTITE
7.CR2B_ORTH
BBCC_A2

MASS_PERCENT NI

1:BETA_RHOMBO_B
2:MB_B33
3M2B_TETR

4. CRB2

SFCC_a

& CEMEMTITE
7:CR2ZB_ORTH
B8:BCC_A2

100

25

S0 75 100

MASS_PERCENT NI
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Systeme Ni-Cr-B:

NI-CR-B at T=1073.15 K

2017.01.26.12.35.54
TCFET: B, CR, NI
T=1073.15, P=1E5, N=1

LEEET

1:BETA_RHOMBO_B
2MB_B33
FMB_TETR

4:CRB2

SFCC_A1

& CEMENTITE
T:CR2B_ORTH
BEBCC_A2

50
MASS_PERCENT CR

75

NI-CR-B at T=1173.15 K

2017.01.26.12.35.42
TCFET: B, CR, NI
T=1173.15, P=1E5, N=1

100
—  1:BETA_RHOMBO_B
— 2MB_B33
— 3MB_TETR
—  acRBE2
75 —  EFCC_A1
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é‘_‘\ —  T:CR2ZB_ORTH
&7 —  &BCC_A2
&
&5 50
s
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c
N :
25
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0 ]
o] 25 50 T 100
A MASS_PERCENT CR
2017.01.26.12.35.30
TCFET: B, ©R, NI
T=127315, P=1ES5, MN=1
TS
@
e
=
L F
P
& 50
Z
o
§
25
u]
FLILE]

A

MASS_PERCEMNT

100

NI-CR-B at T=1123.15 K

2017.01.26.12.35.46
TCFET:B, CR, NI
T=1123.15, P=1ES, N=1

1:BETA_RHOMBO_B
ZMB_B33
IM2B_TETR

4CRB2

SFCC_A1

& CEMENTITE
7.CR2ZB_ORTH
BBCC_AZ

MASS_PERCENT CR

NI-CR-B at T=1223.15 K

2017.01.26.12.35.37
TCFET: B, CR, NI
T=1223.15, P=1E8, N=1

1:BETA_RHOMBO_B
2MB_B33
3IM2B_TETR
4.CRB2

SFCC_A1

5 CEMENTITE
7:CR2B_ORTH
B:BCC_AZ

a0
MASS_PERCENT CR

75

MNI-CR-B at T=1273.15 K

1:BETA_RHOMBO _B
2:MB_B33
3M2BE_TETR

4 CRB2

SIFCC_a

&: CEMEMTITE
TICR2B_ORTH
s:BCC_A2

ARRRRRR

S0 7o

CR

100
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Annexe D

Exemple code de calcul, diffusion de B sous logiciel DICTRA :

Le programme sous DICTRA composé en trois parties Setup, Run et Plot :
1) Setup.DCM

SYS: @@ Setup.DCM
SYS: GO DA
TDB_TCFE7: DEF-SYS

ELEMENTS: Fe Cr Ni

TDB_TCFE7: REJPH * ALL
TDB_TCFE7: RES PH (nom de la phase)

TDB_TCFE7: GET
TDB_TCFET7: APP
DATABASE NAME /TCFE7/: MOBFE2

APP: DEF-SYS

ELEMENTS: Fe Cr Ni B

APP: REJPH * ALL

APP: RES PH (nom de la phase)

APP: GET

APP: @@ Entre dans le moniteur Dictra

APP: GO D-M

DIC>SET-COND GLOB T 01073.15; * N NB: Définir la température en Kelvin K
DIC> ENTER-REGION

DIC> ENTER-GRID

REGION NAME : (hom de la phase)

WIDTH OF REGION /1/: 1e-2

TYPE /LINEAR/: LIN

NUMBER OF POINTS /50/: 60

DIC> ENTER-GEO

GEOMETRICAL EXPONENT /0/: 0

DIC> ENTER-PHASE

ACTIVE OR INACTIVE PHASE /ACTIVE/: ACT
REGION NAME : (nom de la phase)

PHASE TYPE /MATRIX/: MATRIX
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PHASE NAME: /INONE/: (nom de la phase) #1

DIC> ENTER-COMP

REGION NAME : (hom de la phase)

PHASE NAME: (nom de la phase)

DEPENDENT COMPONENT ? /NI/: Fe

COMPOSITION TYPE /MOLE_FRACTION/: W-P

PROFILE FOR /B/: B LIN 8.83 8.83

PROFILE FOR /CR/: Cr LIN 17 17

PROFILE FOR /NI/: Ni LIN 12 12

DIC> SET-COND

GLOBAL OR BOUNDARY CONDITION /GLOBAL/: BOUNDARY
BOUNDARY /LOWER/: LOWER

CONDITION TYPE /CLOSED_SYSTEM/: MIXED

TYPE OF CONDITION FOR COMPONENT B /ZERO_FLUX/: ACTIVITY
LOW TIME LIMIT /0/: 0

ACR(B)(TIME)= 8.83;

HIGH TIME LIMIT /*/. *

ANY MORE RANGES /N/: N

TYPE OF CONDITION FOR COMPONENT CR /ZERO_FLUX/: ZERO_FLUX
TYPE OF CONDITION FOR COMPONENT NI /ZERO_FLUX/: ZERO_FLUX
DIC> SET-SIMULATION-TIME

END TIME FOR INTEGRATION /.1/: 3e4

AUTOMATIC TIMESTEP CONTROL /YES/:

MAX TIMESTEP DURING INTEGRATION /3000/:

INITIAL TIMESTEP : /1E-07/:

SMALLEST ACCEPTABLE TIMESTEP : /1E-07/:

DIC> SAVE (nom de fichier) Y

DIC> SET-INTER

-0OK---
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2) Run.DCM

DIC> @@ Run.DCM

DIC> GO D-M

DIC> READ (nom de fichier)
DIC> @@ Démarrer la simulation
DIC> SIMULATE

DIC> @@ la simulation est terminé
DIC> SET-INTER

-0OK---

3) Plot.DCM

DIC> @@ Plot.DCM

DIC> GO D-M

DIC> READ (nom de fichier)
DIC> POST

POST-1: S-D-A X DISTANCE GLOBAL

POST-1: S-D-AY W-P B

POST-1: S-P-C TIME 0,1.8e3,3.6e3,7.2e3,14.4e3,21.6e3,28.8e3

POST-1: PLOT

OUTPUT TO SCREEN OR FILE /SCREEN/: (a votre choix)

POST-1: S-S X N 0 5e-3
POST-1: PLOT

OUTPUT TO SCREEN OR FILE /SCREEN/: (a votre choix)

POST-1: SET-INTER
—-OK---
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