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A ma famille.

« Cependant le soir vient, le vent tombe, les prés, les buissons et les arbres se taisent, on n’entend
plus que le bruit de l’eau. L’intérieur des maisons s’éclaire vaguement ; les objets s’effacent comme
dans une fumée ; les voyageurs bdillent o qui mieur mieux dans la voiture en disant : Nous serons
a Liége dans une heure. C’est dans ce moment-la que le paysage prend tout & coup un aspect
extraordinaire. La-bas, dans les futaies, au pied des collines brunes et velues de l'occident, deux
rondes prunelles de feu éclatent et resplendissent comme des yeux de tigre. Ici, au bord de la route,
voici un effrayant chandelier de quatre-vingts pieds de haut qui flambe dans le paysage et qui jette
sur les rochers, les foréts et les ravins, des réverbérations sinistres. Plus loin, 4 Uentrée de cette
vallée enfouie dans 'ombre, il y a une gueule pleine de braise qui s’ouvre et se ferme brusquement
et d’ou sort par instants avec d’affreuz hoquets une langue de flamme.

Ce sont les usines qui s’allument.

Quand on a passé le lieu appelé la Petite-Flemalle, la chose devient inexprimable et vraiment
magnifique. Toute la vallée semble trouée de cratéres en éruption. Quelques-uns dégorgent derriére
les taillis des tourbillons de vapeur écarlate étoilée d’étincelles; d’autres dessinent lugubrement
sur un fond rouge la noire silhouette des villages; ailleurs les flammes apparaissent & travers les
crevasses d’un groupe d’édifices. On croirait qu’une armée ennemie vient de traverser le pays, et
que vingt bourgs mis 4 sac vous offrent a la fois dans cette nuit ténébreuse tous les aspects et toutes
les phases de lincendie, ceuz-la embrasés, ceuz-ci fumants, les autres flamboyants.

Ce spectacle de guerre est donné par la paix; cette copie effroyable de la dévastation est faite
par lindustrie. Vous avez tout simplement la sous les yeux les hauts fourneaux de M. Cockerill.

Un bruit farouche et violent sort de ce chaos de travailleurs. J'ai eu la curiosité de mettre pied a
terre et de m’approcher d’un de ces antres. La, j’ai admiré véritablement industrie. C’est un beau
et prodigieux spectacle, qui, la nuit, semble emprunter a la tristesse solennelle de ’heure quelque
chose de surnaturel. Les roues, les scies, les chaudiéres, les laminoirs, les cylindres, les balanciers,
tous ces monstres de cuivre, de tole et d’airain que nous nommons des machines et que la vapeur
fait vivre d’une vie effrayante et terrible, mugissent, sifflent, grincent, rdlent, reniflent, aboient,
glapissent, déchirent le bronze, tordent le fer, mdchent le granit, et, par moments, au milieu des
ouvriers noirs et enfumés qui les harcélent, hurlent avec douleur dans l’atmosphére ardente de

l'usine, comme des hydres et des dragons tourmentés par des démons dans un enfer. »

Victor Hugo, Le Rhin, lettres a un ami, Lettre VII, Tome I, pp. 74-75, Hetzel, 1842.
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Résumé

Le titane contenu dans un acier maraging se combine avec l'azote résiduel pour former des
inclusions de nitrure de titane (TiN), néfastes du point de vue des propriétés en fatigue de alliage.
La compréhension de leur origine doit permettre de trouver les moyens de réduire leur taille.

Des expériences de Sieverts ont été réalisées pour étudier d’un point de vue thermodynamique et
cinétique les réactions de dénitruration de l'alliage et de précipitation des TiN. Les mesures ont été
rendues délicates par la faiblesse des teneurs en azote mises en jeu. Ce travail conclut cependant
a la bonne fiabilité des données thermodynamiques proposées par le logiciel Thermo-Calc, et a
permis de quantifier un modeéle cinétique de la dénitruration au four & induction sous vide (VIM)
industriel.

A la température de liquidus, au regard des données thermodynamiques et compte-tenu des
teneurs en azote résiduel, les particules de TiN sont instables et devraient évoluer vers une dis-
solution. Leur formation est supposée avoir lieu lors de la solidification du fait de la ségrégation
interdendritique.

Un certain nombre (30%) d’inclusions de TiN observées au MEB présentent un germe de
type oxyde ou sulfure accolée au nitrure. L’observation au MET d’une de ces inclusions mixte
révéle D'existence d’une relation d’orientation entre le nitrure TiN, un sulfure CaS et un spinelle
MgAl,O,, ce qui suggére une croissance par épitaxie du TiN sur ces deux germes. Des calculs ab
initio montrent par ailleurs une certaine affinité des atomes d’azote de la surface (111) du TiN
pour des atomes de Ca et Mg, et de ceux de titane pour O et S. Ces travaux appuient I’hypothése
d’une germination hétérogéne des nitrures de titane sur des particules préexistantes et stables dans
Iacier liquide.

Un modéle numérique de précipitation couplée a la ségrégation interdendritique a été développé.
Il met en évidence I'influence déterminante sur la taille des plus grands nitrures de la teneur initiale
en azote, de la densité de germes, et de la durée de solidification.

L’introduction de ce modéle dans le logiciel SOLAR simulant la solidification du lingot refondu
a larc électrique sous vide (procédé VAR) démontre I’hétérogénéité du lingot en matiére de taille
inclusionnaire. On retrouve 'influence de la teneur initiale en azote, de la densité de germes et du
temps local de solidification. D’aprés le modéle, une réduction de la taille des nitrures est obtenue
en diminuant le titre initial en azote, en augmentant le nombre de germes, en diminuant le diamétre

des lingots et en augmentant la vitesse de fusion.
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Abstract

The titanium contained in maraging steels combines itself with residual Nitrogen to form Tita-
nium nitride precipitates (TiN), which are detrimental to fatigue properties. Understanding their
formation may give some ways to reduce their size.

A Sieverts apparatus was used to study denitriding reactions and precipitation reactions from
a thermodynamic and kinetic point of view. Although the precision of the measurements was low
because of the low Nitrogen absorption in this steel, it was concluded that Thermo-Calc data
seemed to be quite representative of the equilibria in this maraging steel. It also delivers a kinetic
model that was successfully applied to a Vacuum Induction Melting (VIM) furnace to predict the
Nitrogen removal.

At liquidus temperature, according to thermodynamical data and Nitrogen content in the steel,
the TiN inclusions are unstable and should dissolve. Thus, it is supposed that they form during
the solidification of steel thanks to interdendritic segregation.

A significant number (30 %) of TiN inclusions are found under SEM observations to be located
next to another oxide or sulfur particle. A TEM observation reveals the existence of an orientation
relationship between a nitride, a sulfur CaS and a spinel MgAl,O,. It suggests an epitaxial growth
of the TiN on these two germs. Ab initio calculations show the affinity of Nitrogen atoms of the
(111) surface of TiN with Ca and Mg, and the affinity of Titanium atoms of the (111) surface
of TiN with O and S. This work supports the hypothesis of a heterogeneous nucleation of the
Titanium nitrides on preexisting, stable particles in the liquid steel.

A numerical model of the precipitation coupled to the interdendritic segregation of solutes
is developed. It displays the determinant influence of the initial Nitrogen content, germ number
density and solidification time on the TiN size.

This model was introduced into the SOLAR code, which simulates the Vacuum Arc Remelting
(VAR) ingot solidification. It demonstrates the heterogeneous inclusion size in the ingot. The
influence of Nitrogen content, germ number density and local solidification time is again observed.
According to the model, reducing the size of the largest particles is achieved by reducing the
initial Nitrogen content, increasing the number of nucleation sites, reducing the ingot diameter and

increasing the melt rate.

vii



viii



Zusammenfassung

Der Titan von Maragingstéhle verbindet sich mit Reststickstoff und bildet Titan-Nitrid Aus-
scheidungen (TiN), die die Ermiidungseigenschaften beschédigen. Das Verstéindnis ihrer Entstehung
kann einige Strategien geben, um ihre Grofe zu verringern.

Ein Sieverts Gerdt wurde verwendet, um die Thermodynamik und Kinetik der Reaktionen zwi-
schen Stahl und Stickstoff, und der Prazipitationsreaktionen zu studieren. Obwohl die Genauigkeit
der Messungen geringer wegen des niedrigen Stickstoffabsorption in diesem Stahl als erwartet war,
wurde geschlossen, dass Thermo-Calc Daten ziemlich représentativ fiir die Gleichgewichte in die-
sem Maraging-Stahl sind. Es liefert auch ein kinetisches Modell, das erfolgreich auf eine VIM-Ofen
angewandt wurde, um das Abziehen des Stickstoffs vorherzusagen.

Bei Liquidustemperatur sind die TiN-Einschliisse geméifs der Thermodynamik instabil und soll-
ten sich auflésen. Daher wird angenommen, dass sie wihrend der Verfestigung des Stahls durch die
interdendritische Seigerung bilden.

Eine betréchtliche Zahl (30 %) von TiN Einschliisse werden mit Rasterelektronenmikroskop Be-
obachtungen neben einem anderen Oxid- oder Schwefelpartikel gefunden. Eine Rastertransmissions-
elektronenmikroskop Beobachtung zeigt die Existenz einer Orientierungsbeziehung zwischen einem
Nitrid, einem Schwefel CaS und einem Spinell MgAl,O,. Sie schlégt eine epitaktische Wachstum der
TiN auf diesen beiden Keime vor. Ab-initio Berechnungen zeigen die Affinitéat der Stickstoffatome
der (111)-Oberfliche TiN mit Ca und Mg, und die Affinitét von Titan-Atome der (111)-Oberfliche
von TiN mit O und S. Diese Arbeit bestirkt die Hypothese, einer heterogenen Keimbildung der
Titan-Nitride auf bereits vorhandenen, stabile Inklusionen in dem fliissigen Stahl.

Ein numerisches Modell der Fallung wahrend der interdendritischen Seigerung von gelGsten
Stoffen (mit Konodenregel beschrieben) wurde entwickelt. Es zeigt den bestimmenden Einfluss des
anfénglichen Stickstoffmassenanteil, Keimzahldichte und Erstarrungszeit auf den TiN-Grofen.

Dieses Modell wurde in den SOLAR-Code, der die VAR Erstarrung der Massel simuliert ein-
gefithrt. Es veranschaulicht die Heterogenitit der Inklusiongréfien in der Massel. Der Einfluss der
Stickstoffgehalt, Keimzahl Dichte und lokale Erstarrungszeit wird wieder beobachtet. Verringe-
rung der Grofe der grofsten Partikel ist gemif dem Modell erreicht durch die Verringerung der
Anfangsstickstoffgehalt, die Erhohung der Anzahl der Keimbildungsstellen, die Verringerung der
Blockdurchmesser und die Erh6hung der Schmelzrate.
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Koucroekt

Turan comep:KaImuiics B MapTEHCHTHOCTAPEIOIINX CTAISIX CIIOCOOEH B3anMOIeCTBOBATD C OCTa-
TOYHBIM a30TOM 00pasdysa uutpuz turada (TiN). HuTpug Turana u3BeCTeH CBOUM HETATUBHBIM
BJIMSIHUEM HA CBOMCTBA yCTajaocTu craju. JlerajspbHoe nudydenue ycaoBuit 00pa30BaHud HUTPUIA TH-
TaHa MOXKET IMOMOYb MOHUMAHWIO YCJIOBHIl IPUBOIAIINX K YMEHbIIEHHIO pa3mepos ocagkos TiN B
MaTepuaJe.

Annapar Cuseprca ObLI UCTTOIB30BAH [IJIsl U3YYEHUS PEAKINH TeHUTPUIUPOBAHUS U 00pa30Ba-
HES OCATKA C TEPMOJNHAMAIECKON U KHHETUIEeCKON ToUKH 3peHusi. Hecmorps Ha To, 910 0O6pa3oBa-
HEE 0CaJIKa HE3HAYUTEHLHO B CBI3U CJIa00H PACTBOPUMOCTBIO a30Ta B CTAJSX, OBLT CIe/IaH BBHIBOJI,
qro manubie Thermo-Calc aBmstioTcss TOBOIBHO Tpe3eHTAOETbHBIMA [IJIT ONMMCAHUSA PABHOBECHOTO
COCTOSTHWSI B M3YyYEHHOM THUIe crajiei. Kunernueckas MOIEb TaKKe ObLIa YCIEITHO UCIOIb30BAHA,
JIIsl M3Y9eHUs CKOpoCcTu AeHuTpuan3anua B VIM meqn.

IIpu Temmeparype TUKBHUAYCA, UCXOMsSI M3 MAaCCOBOH TOJW a30Ta B CTajd, HHKIIO3WH TiN aB-
JIAIOTCS HE CTAOMJIBHBIMA W JIOJI?KHBI PACTBOPSATHCS €C/IM OHU CYIIECTBYIOT M3HAYAJIBHO. Takxke
OBLIIO TIPETIOIOKEHO, UTO WHKIIO3UH MOTYT 00Pa30BAThCS MPU 3aTBEPIAEBAHUN CTaJIel Oaroaapst
MEXKIeHIPUTHOM Cerperalnm.

C momompio POM mukpockonuu ObLIO HaileHO, 9T0 3HaunTenbHoe Komudectso (30 %) uH-
xurto3uii TiN nokamu3upyroTcs Bo3jie OKCuIoB cepbl. Mukpockonus [I9M mokasasa cyimecTrBoBa-
HEE [POCTPAHCTBEHHON 3aBUCHUMOCTH MEXK/Iy HUTPHUIOM THUTAHA, CYIbMDUIOM KAIbIUI U CIAHEIbIO
MgAl,O,. 9ro yxasbiBaer Ha smnuTakcuanbubiii poct TiN Ha stux aByx 3apoxbimax. Teoperude-
cKue pacueTsl ab initio nokazaam cpoAcTBO aroMoB A3ota Ha nosepxuocru TiN(111) ¢ Kasibiuem u
MarHmeM M CPOJCTBO aTOMOB TUTaHa ¢ aromamu O u S Ha 9TOi MOBEPXHOCTH. JTa pabOTa, MOIIEP-
KUBAET THIOTE3Y O IeTEPOreHHO HyKJIealnd HUTPHUIOB TUTAHA HA, CYIIECTBYIOMUX CTAOMIbHBIX
YACTHUI@AX B JKUJIKON CTAJIH.

Bruta pazpaborana pacyeTHas MOIEIb OCAAKOOOPA30BAHUS C COBMECTHON MEXKIEHIPUTHON ce-
rperammeii paCTBOPEHHBIX YACTHUIl. JTA MOIENh MOKA3LIBAET BJIMSHNE HAYAIHHON MACCOBON 10U
a30Ta, MJIOTHOCTH YHCIA 3apO/IbIIell U BpEeMEH! 3aTBepAeBaHusa Ha pa3dMepbl ocaakoB TiN.

[pennoxennas mozmens Obiia BBemeHa B nporpammy SOLAR, koropas cumynupyer 3arBep/e-
BaHue cJUTKOB B neun VAR. Bolia npecrasiieHa reTeporeHHOCTh pa3MepoB MHKJI03uU. Binsgnne
COZIEPYKAHUS a30Ta, TIJIOTHOCTH YUCJIA 3aPOIBIIIEH U BpeMeHeM JIOKAJIbHON 3aTBepAeBaHNS HADIIIO-
JAeTCs CHOBA. Y MEHBIIEHWE pa3Mepa KPYIMHBIX YACTHI] JOCTUTAETCS 3a CUET CHUKEHUS IePBO-
HAYATBHOTO COMEPKAHUE a30Ta, YBETHINBAsT KOMHIECTBO IMEHTPOB KPUCTAIA3AINNAN, YMEHBICHNS

JuaMeTpa CIUTKA U YBEJIMUIEeHUs CKOPOCTHU PAacIljiaBa.
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Nomenclature

TABLE 1 — Symboles et notations - lettres romaines

Symbole Définition Unités

ax, a; Activité du soluté X ou i o]
a Longueur caractéristique de défaut m
A Facteur pré-exponentiel de la loi d’Arrhénius 7]
A Aire de la surface (chap. 4) A®
C Constante d’un critére de rupture Pa-m'/?
Co Concentration nominale mol - m—3
C& Concentration en titane, azote ou TiN dans le liquide mol - m—3
Cx Concentration en titane, azote ou TiN dans le solide mol - m—3

T, CF Concentration moyenne en titane ou azote dans le bain mol - m™3

i, Ok Concentration en Ti ou en N a linterface avec le précipité | mol - m=3
cr Concentration d’une espéce dans le solide a I'interface mol - m~3
C Concentration moyenne d’une espéce dans le liquide mol - m™3
Dy, Dx Diffusivité du titane ou de I’azote m2 .71
E Module d’Young Pa
E Energie d’un systéme (chap. 4) J
E. Energie cinétique (chap. 4) J
E(r) Espérance de la loi log-normale m
Ey Energie d’activation d’Arrhénius J-mol™!
Erin Energie d’un plan de TiN eV
Engo Energie d’un plan de MgO eV
Eyys Energie d’un assemblage TiN + MgO eV
Edsorption Energie d’adsorption d’un atome de Ca sur une surface de | eV

TiN
Eisolé Energie d'un atome de Ca sans interactions eV
Eca/Tin Energie du cristal de TiN avec un atome de Ca adsorbé sur | eV
sa surface supérieure

ek Coefficient d’interaction du 1°" ordre sur X de 'espéce i 1%}
frsp, o) Fonction densité d’une distribution m~?
F(r;p, o) Fonction de répartition d’une distribution (7]
G Energie de rupture d’une surface (équation 1.2) J-m~?2
G Enthalpie libre J

Suite page suivante
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TABLE 1 - suite de la page précédente

Symbole Définition Unités
G Vitesse de croissance du rayon d’un TiN m-s!
q1 Fraction liquide 1%/
Js Fraction solide 1%/
AGom Variation d’enthalpie libre de ’agrégat en germination ho- | J
mogéene
AGhet Variation d’enthalpie libre de I’agrégat en germination hé- | J
térogene
AG Enthalpie libre molaire de réaction chimique J - mol™!
Real Hauteur de la calotte sphérique m
h Constante de Planck réduite (chap. 4) J-s
H Opérateur hamiltonien (chap. 4) J
j Vecteur densité de flux molaire de soluté mol -m~2 .51
jx Vecteur densité de flux molaire lié a la réaction chimique mol -m~2-s7!
fx Vecteur densité de flux molaire de diffusion de soluté mol -m~2 -5 !
AK Amplitude de variation de contrainte sur un cycle de fatigue | Pa
k Coefficient de partage d’une espéce (k < 1) o
kv, kov Coefl. cinétique de la réaction de nitruration (ordre 1, 2) m-s !

T, kY Coeff. cinétique de la réaction de nitruration (ordre 1, 2) kg -m2-s7!
k¢, kg Coeff. cinétique de la réaction de dénitruration (ordre 1,2) | kg-m=2-s7!
kp Constante de vitesse de croissance de TiN m-s~!

Krin Produit de solubilité des TiN (o)
Kadier Produit de solubilité apparent des TiN dans l’acier mara- | @
ging
Ky Constante thermodynamique de nitruration 1%
K Constante thermodynamique de réaction 1%/
Mx Masse molaire du composé X kg - mol~*
m Masse d’un électron (chap. 4) kg
M Masse d’un noyau (chap. 4) kg
Miot Masse totale de métal kg
Mel Masse de I’électrode kg
MAlm Masse du film liquide de I’électrode kg
ﬁ Vecteur normal & une surface (%]
N Nombre de cycles de fatigue %]
Ny Nombre d’Avogadro mol~!
n Densité électronique (chap. 4) m~3
ny Nombre d’atomes dans le systéme 1%/
Ny Nombre de particules susceptibles de servir de support dans | &
le systéme
Np Nombre de plans de Ti dans le cristal de TiN (chap. 4) %)
nl, ns, Densité totale d’oxydes en phase liquide ou solide particules - m 3
by Mo Densité totale de TiN en phase liquide ou solide particules - m—3
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Symbole

Définition

Unités

l s
NoxActr OxAct
Zknsto

Ang,

app
AnN2
tot
[0):¢

oxX
n;

7lt0t

n

Pc

P
Py

eq
Pl\'12
Pi, Pf
P, P}

QJQR)QS)QTW
%,J

x

7

Ry

r

Ar

T

oxX
moy

R
R
R;ﬁ

hom

r

tiim
tref

Densité totale d’oxydes activés en phase liquide ou solide
Variation de quantité de matiére gazeuse dans ’enceinte de
stockage

Variation de quantité de matiére gazeuse dans la chambre
de réaction

Variation apparente de quantité de N, dissous dans le métal
Densité numérale totale d’oxydes

Densité numérale de la classe i d’oxydes

Densité numérale totale de particules

Probabilité d’adsorption d’un atome en surface d’un agré-
gat

Pression

Pression standard de référence (1 bar)

Pression partielle en diazote & ’équilibre

Pressions initiales et finales dans ’enceinte de stockage
Pressions initiales et finales dans la chambre de réaction
Quotient réactionnel

Coefficient d’interaction du 2¢ ordre sur X des espéces i et
J

Position d’un électron ¢ (chap. 4)

Position d’un noyau I (chap. 4)

Rayon d’une particule

Pas spatial de discrétisation des rayons

Rayon moyen des particules de la classe @

Rayon moyen des oxydes

Constante des gaz parfaits

Rayon du domaine austénitique

Rayon critique de I’agrégat en germination homogéne
Rayon critique de I’agrégat en germination hétérogéne
Rayons a 97% des distributions de TiN

Sursaturation de la solution métallique

Sursaturation minimale de germination sur un oxyde (de
classe 1)

Elément infinitésimal de surface d’un précipité

Surface de la calotte sphérique

Temps

Pas de discrétisation du temps

Durée de solidification

Durée de passage dans le film liquide de I’électrode

Durée totale d’une refusion

Température

particules - m™3

mol

mol

mol

particules - m ™3

particules - m 3
particules - m ™3

%]

Pa
Pa
Pa
Pa
Pa
%]

Q

N ®EEEETEEEEEE
z
e}
)
g

=

S
K
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Symbole Définition Unités
Tiq Température de liquidus K
Tsol Température de solidus K
Ti, T Températures initiales et finales dans ’enceinte de stockage | K
U Potentiel d’interaction électron-électron (chap. 4) J
Vito Volume de I’enceinte de stockage m?3
Veyt Volume de I’ensemble des cylindres pleins introduits dans | m?
la chambre de réaction pour le calcul de Vi,
Var(r) Variance du rayon r m?
Vin Volume molaire m? - mol~!
Vext Potentiel externe des noyaux ressenti par les électrons | J
(chap. 4)
Ve Vitesse limite inférieure pour la capture de particules par | m-s™—!
un front de solidification
U Vitesse moyenne débitante (= g;7;) m-s!
o Vitesse de la phase liquide m-s~!
vf Vitesse de fusion kg s
T; Fraction molaire du constituant ¢ (o)
z Hauteur du lingot m
TABLE 2 — Symboles et notations - lettres grecques
Symbole Définition Unités
@ Taux d’engloutissement des TiN dans le solide %]
B Coefficient de volume chaud mol - Pa—!
ol Energie de surface J.-m™?
Yi Coefficients d’activité (%]
YTis YN Coefficients d’activité du Ti et de N dans le Durimphy (]
VTiN/aciers Vsl Energie interfaciale entre un TiN et le Durimphy liquide J-m?
YTiN/MgO Energie de surface entre un plan de TiN et un plan de MgO | J-m™2
0 Angle de mouillage théorique d’'un TiN sur un support | rad
(oxyde)
W, o Parameétres de la loi log-normale 1%
1 Potentiel chimique J - mol™!
v; Coeflicient steechiométrique positif associé a ’espéce @ (]
1) Fréquence de vibration Hz
£ Avancement d’une réaction chimique mol
Masse volumique kg -m™3
PX Masse volumique du composé X kg -m™3
Pacier Masse volumique de 1’acier kg -m—3
10} Diamétre d’une particule support cylindrique ou sphérique | m
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Symbole Définition Unités
10} Flux molaire mol - s~}
of Contrainte a rupture Pa
o Ecart-type du rayon des oxydes m
v Fonction d’onde (chap. 4) 1)

Wy, Wy Titre massique en constituant i ou j %]

wTiN, Wi, wN | Titres massiques en TiN, Ti et N %)

wyd Titre massique & 1’équilibre @

wiim R0l Titre massique limite en azote avant précipitation (solubi- | @
lité vis-a-vis de la réaction de précipitation)

AwF? Variation apparente de titre massique de N dissous dans le | @
métal

w? Titre massique apparent en azote dissous %)

wo Constante de la loi de régression affine (en valeur absolue : | @
titre massique en azote initialement présent)

w; P Titre massique expérimental en azote @

Wiy Wi Titres massiques initiaux en Ti et N 1%}

T Constante de temps caractéristique S
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Introduction générale

Aciers maraging

L’entreprise Aperam élabore dans son aciérie d’Imphy dans la Niévre un acier maraging a
hautes performances mécaniques, appelé Durimphy, entrant dans la fabrication de courroies de
boite de vitesse automatique continiiment variable (CVT). Cet alliage est une base fer composée
de 18 % massique de nickel, 9% de cobalt, 5% de molybdéne, et 0,45% de titane. D’aprés le
logiciel Thermo-Calc® et des expériences d’analyse thermique différentielle, les températures de
liquidus et de solidus de ’alliage sont de 1450 °C et 1413 °C, respectivement. D’autres propriétés
thermo-physiques de cet acier sont regroupées dans ’annexe A.

Comme l'indique Durand-Charre [1, p. 308], un refroidissement de ces alliages a la tempéra-
ture ambiante permet d’obtenir une structure martensitique peu dure avec une forte densité de
dislocations. Le mot « maraging » est un mot-valise anglais formé & partir de « Martensite aging »
(vieillissement de la martensite). Les alliages de cette catégorie se distinguent des aciers inoxydables
par I'absence de chrome, et des aciers de traitement thermique par la présence d’une forte teneur
en éléments non carburigénes [1, p. 308]. Par rapport aux aciers au carbone, les aciers maraging
présentent l'avantage de ne pas nécessiter de trempe pour obtenir la martensite, ce qui facilite leur
transformation et rend leur mise en ceuvre aisée. Ils peuvent étre produits dans différents formats :
fils, plaques, barres, produits massifs ou fins selon ’application visée.

La forte teneur en nickel confére aux aciers maraging une excellente ductilité. Le titre massique
de carbone est abaissé autant que possible afin d’améliorer leur ténacité. Enfin, un durcissement
structural est réalisé grace a la présence du molybdéne et du titane. Ces éléments se combinent avec
le nickel au cours d’un traitement thermique pour former de fins précipités nanométriques de NigMo
et Ni; Ti. Ceux-ci sont recherchés, car ils agissent comme des barriéres au passage des dislocations, ce
qui rehausse le module d’Young et la limite d’élasticité et leur confére des performances mécaniques
exceptionnelles. En contrepartie, la fabrication des aciers maraging demande des matiéres premiéres
onéreuses, ce qui augmente le cotit des produits et les cantonne a des applications & trés haute valeur
ajoutée [1, p. 308]. Citons, outre les courroies de boites de vitesse contintiment variables, les ressorts
d’horlogerie, les billes et cages pour roulements de précision, et des applications dans ’armement,
les satellites, les appareillages électriques et ’électronique [2].

La complexité de I’élaboration pour des produits sollicités en fatigue provient de la nécessité
de maintenir & des niveaux trés faibles les teneurs en éléments résiduels comme 'oxygéne, ’azote,
et le soufre. En particulier, le titane entrant dans la composition de ’alliage réagit avec ’azote
dissous pour former des inclusions de nitrure de titane TiN. Ces précipités peuvent étre de grande
taille (10 pm), ce qui dégrade les propriétés en fatigue du produit. Une métallurgie sous vide est
donc indispensable pour protéger 1’alliage de ’azote atmosphérique durant toute son élaboration.



Procédés d’élaboration

L’élaboration de l'alliage s’effectue par la voie liquide, & partir de ferrailles et de matiéres neuves
ou recyclées (cf. figure 1(a)). Une charge solide est fondue dans un four & arc électrique & trois
électrodes en graphite, reliées au réseau électrique triphasé. De 'oxygéne est soufflé dans le bain
par une lance pour réaliser une pré-décarburation et un pré-affinage de acier. La charge est ensuite
transférée dans une poche d’affinage sous vide (VOD, « Vacuum Oxygen Decarburization »), dans
laquelle on peut injecter de 'oxygéne par une lance au-dessus du bain et de I’argon par un bouchon
poreux a la base du bain. Ce réacteur permet de terminer la décarburation (lance a O,(g), vide
et argon), de réaliser une désulfuration a I’aide d’agents réducteurs (sous vide et sous argon), et
d’ajuster finement la composition chimique de ’alliage par des additions finales. Aprés cette mise
4 la nuance, le métal est coulé sous forme de billettes ou de lingots. A ce stade des opérations, sa
composition est fixée, a I’exception du titane.

Les billettes ou lingots sont chargées dans un four & induction sous vide secondaire VIM (« Vac-
uum Induction Melting », figure 1(b)) et fondues. La pression régnant dans ce four est d’environ
20 ubar (2Pa). L’opération a pour but principal de faire chuter la teneur en azote par des transferts
vers la phase gazeuse raréfiée, typiquement jusqu’a des teneurs de 6 ppm en fin d’affinage. C’est
également a la fin de cette étape qu’est ajouté le titane pour atteindre la composition chimique
désirée, en 'occurence 0,45 % massique. Le métal est coulé pour former une électrode cylindrique.

Celle-ci est ensuite refondue dans un four a arc électrique sous vide VAR (« Vacuum Arc
Remelting », figure 1(c)). Le procédé consiste & souder I’électrode & un support en acier (« stub »),
et a suspendre le tout dans une lingotiére en cuivre refroidie a 'eau, fermée et placée sous vide
secondaire. Dans cette atmosphére raréfiée, un arc électrique est généré entre 1’électrode et la
base de la lingotiére en les soumettant & une tension continue d’environ 20 V. Cet arc électrique
provoque la fusion de 1’électrode. Des gouttes de métal liquide tombent dans la lingotiére et se
solidifient, formant progressivement un lingot secondaire. Durant toute la refusion, I’arc électrique
est maintenu entre ’électrode et le lingot. Ce dernier se compose de trois zones distinctes : un puits
liquide au sommet, alimenté par la refusion de I’électrode, une zone pateuse, mi-solide, mi-liquide,
ou a lieu la solidification, et une zone solidifiée. Les intensités électriques mises en ceuvre sont de
lordre de 5 & 15kA, et conditionnent la vitesse de fusion de I’électrode.

La modélisation physique du procédé VAR est complexe, car elle nécessite de coupler plusieurs
approches : phénoménes électriques, physique des plasmas au niveau de ’arc, fusion, solidification,
transferts thermiques, mécanique du solide pour décrire le retrait du lingot durant son refroidis-
sement, et mécanique des fluides pour décrire les mouvements du métal liquide & la surface de
Pélectrode (gouttes), dans le puits du lingot et dans la zone pateuse. Des phénoménes chimiques
s’ajoutent a cela : ségrégation & la solidification, échanges entre le métal et ’atmosphére raré-
fiée, vaporisation partielle de certains éléments d’alliage, éventuelle dissolution ou précipitation de
phases dans le liquide ou le solide selon la température et 'alliage refondu.

Apreés refusion, le lingot VAR subit une premiére transformation a chaud appelée « blooming »
dans un laminoir réversible (quarto) pour passer d’un lingot & un demi-produit sidérurgique de
section rectangulaire (brame). L’opération s’effectue & haute température (> 1200 °C), et durant
plusieurs dizaines d’heures. Les brames sont ensuite relaminées a chaud sur un train a bande pour
obtenir des toles épaisses de 3,5 mm, larges de 630 mm, et longues de plusieurs centaines de métres.
Ces toles sont ensuite laminées & froid pour obtenir leur épaisseur de livraison et ’état d’écrouissage
souhaité. Elles sont décapeées et enfin livrées sous forme de bandes (ou couronnes).
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Objectif industriel et questions fondamentales

La microstructure d’un acier est fortement affectée par la présence d’éléments comme le car-
bone, 'oxygéne, ’azote, le soufre, le phosphore ou ’hydrogéne. Ceux-ci peuvent se loger en position
interstitielle dans le réseau cristallin ou former des phases secondaires, avec parfois comme consé-
quence une fragilisation du matériau, y compris pour des teneurs en oligoéléments trés faibles. Des
réacteurs métallurgiques spécifiques ont été congus pour controler ces teneurs. Citons le convertis-
seur pour décarburer la fonte, puis les réacteurs constitutifs de la métallurgie secondaire : poche de
brassage par des moyens pneumatiques (lance, tuyére, ou bouchon poreux), électromagnétique (pro-
cédé ASEA) ou mécanique (coulée en poche); poches d’affinage sous atmosphére d’argon, poches
de traitement sous vide, poches de réchauffage, poches combinant plusieurs de ces fonctions; et les
fours de refusions a I’arc sous vide (VAR), ou sous laitier électro-conducteur (ESR).

Le piégeage des éléments interstitiels passe souvent par des additions en petite quantité d’es-
péces trés réductrices dans les bains d’acier liquide, comme I’aluminium, le silicium, ou encore le
zirconium. Les produits de leur oxydation forment généralement des particules qui s’agglomérent
et, par différence de densité, se regroupent en surface dans un laitier. Celui-ci peut parfois étre éli-
miné par un « écrémage » de la surface avec un rateau. Si ces opérations diminuent les teneurs en
oligoéléments, elles contribuent & introduire dans le bain de petites particules appelées inclusions,
par opposition a la matrice principale. Outre celles produites par I’addition d’éléments réducteurs,
les inclusions peuvent provenir des parois réfractaires des fours, précipiter durant la solidification du
métal, ou encore plus tard lors du refroidissement et des traitements thermiques. Elles deviennent
alors des zones d’hétérogénéité dans le matériau.

Prévenir la formation d’inclusion dans les lingots, ou & tout le moins réduire leur nombre, est
devenu une préoccupation croissante des aciéristes, d’autant plus lorsque les alliages sont fortement
alliés avec des éléments réactifs. En 'occurrence, 'acier maraging Durimphy contient des inclusions
de nitrure de titane (TiN), de forme cubique, et d’environ 1 & 20 um de taille caractéristique. Pour
améliorer les propriétés en fatigue de 1’alliage, il est nécessaire de diminuer la taille et le nombre
de ces inclusions, comme on le verra dans le chapitre suivant.

Cet objectif industriel souléve plusieurs questions fondamentales : quelle est 1'origine des inclu-
sions de TiN au cours de I’élaboration de D’alliage? Quels sont les mécanismes de formation, de
croissance et de dissolution de ces particules? Quelle est I'influence du procédé d’élaboration sur
leur formation et leur distribution en taille 7

Ces questions ont motivé la réalisation d’une thése sur ce sujet entre Aperam Alloys Imphy
et ’équipe 301 « Procédés d’élaboration » de l'institut Jean Lamour. On présente dans le premier
chapitre une premiére approche du probléme sur la base de la littérature existante, aboutissant &
une hypotheése de travail quant au mécanisme de formation des nitrures. Le chapitre 2 propose une
détermination expérimentale des lois thermodynamiques et cinétiques de dénitruration par le vide
et de précipitation des nitrures de titane dans l'alliage. Nous poursuivons avec une observation
microscopique des nitrures de titane (chapitre 3), complétée au chapitre 4 par un calcul ab initio
de Iénergie de surface entre un nitrure TiN et un oxyde de magnésium MgO. Un modéle de
précipitation des nitrures est construit et présenté dans le chapitre 5, puis introduit dans une
modélisation plus générale de la solidification du lingot VAR (chapitre 6). Cet outil est utilisé pour
expliquer les différences de propreté inclusionnaire constatées par le partenaire industriel sur les

couronnes d’acier maraging. Une conclusion reprend les résultats et ouvre quelques perspectives.



Chapitre 1

Principes fondamentaux et analyse

de la littérature

1.1 Introduction aux inclusions

Les inclusions sont présentes dans la grande majorité des alliages. Dans certains cas, elles pro-
cédent d’'une démarche volontaire : c’est le cas des alliages & durcissement structural. Bien souvent
cependant, elles seront subies et considérées comme néfastes. Améliorer la propreté inclusionnaire
est devenu une priorité de 'industrie sidérurgique dés les années 1960, lorsque les progrés des tech-
niques d’analyse chimique et de la microscopie électronique ont permis d’étudier ces phases et de
les caractériser [3].

La plupart des inclusions dans les alliages comportent des éléments lourds associés & un élément
léger tel que le carbone, 'oxygéne, le soufre, le phosphore, le chlore ou 'azote. On classe ainsi
les inclusions par familles d’éléments légers : carbures, oxydes, sulfures, phosphures, chlorures, et
nitrures. Des inclusions mixtes existent : oxysulfures, carbo-nitrures. .. La structure cristalline de
ces inclusions est elle-méme tout aussi variée que celle des matrices des alliages.

La stabilité des inclusions est souvent importante, de sorte qu’une faible proportion d’impuretés
conduit a leur formation, y compris & haute température. Les étapes d’élaboration des alliages a
I’état liquide sont particuliérement sujettes & des pollutions par l’atmosphére, par les matériaux
réfractaires des creusets, ou tout simplement par les impuretés des ferrailles ou minerais utilisés
dans la fabrication de ’alliage. Ce type d’inclusions est communément qualifié d’exogéne, par
opposition aux inclusions endogénes formées par réaction chimique entre les éléments d’alliages
pendant une étape d’élaboration.

Les inclusions de nitrure de titane sont constituées d’une solution solide stoechiométrique de
titane et d’azote, notée TiN. Elles sont illustrées sur la figure 1.1 avec deux micrographies prises
au microscope optique et au microscope électronique & balayage (MEB). Les TiN cristallisent dans
un systéme cubique & faces centrées, de type NaCl, avec un paramétre de maille de 4,24 A. Cette
structure se retrouve dans leurs morphologies, généralement trés facettées et plutdt cubiques. Elles
apparaissent naturellement avec une couleur orangée au microscope optique, de sorte qu’il est assez
facile de les repérer au sein d’une microstructure sans attaque chimique. Leur taille est généralement
inférieure & 20 pm dans les conditions d’élaboration du Durimphy.

Les inclusions sont jugées néfastes dans les aciers en général car elles dégradent la tenue en fa-
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FIGURE 1.1 — Inclusions de nitrure de titane

tigue de ’alliage [4]. Un développement de ce phénoméne est proposé dans la section 1.2. L’aciériste
souhaite comprendre leur mode de formation, afin de pouvoir optimiser son procédé de fabrication
et accroitre la valeur d’usage de ses produits. Les calculs thermodynamiques présentés plus loin
montrent que les étapes d’élaboration en phase liquide sont les plus critiques du point de vue de

la formation des nitrures (cf. section 1.3.3).

La métallurgie du métal liquide étudie les réactions chimiques entre les éléments d’alliages,
et fait donc appel & tous les outils développés traditionnellement en chimie. On aborde ainsi les
réactions selon deux points de vue : la thermochimie, qui prédit le sens des réactions chimiques et
les états d’équilibre ; et la cinétique qui traite des vitesses de réaction. L’originalité de la réaction
de précipitation tient & la formation d’une nouvelle phase solide (’inclusion), non miscible, dont la

géométrie doit étre prise en compte pour évaluer les échanges réactionnels.

Par ailleurs, ’élaboration de ’alliage passe par une étape de solidification. Ce changement de
phase s’accompagne de phénoménes complexes : cristallisation de la matrice, redistribution des
éléments d’alliage pendant la solidification entre les phases liquides et solides notamment. Cette
transformation du milieu réactionnel affecte la précipitation des inclusions, et doit étre prise en

compte dans notre étude car elle peut renforcer les teneurs en réactifs (cf. section 1.5).

1.2 Effet des inclusions sur les propriétés mécaniques

Les inclusions de nitrure de titane possédent une trés grande raideur et une ductilité quasi nulle,
contrairement a la matrice. Cette hétérogénéité des propriétés mécaniques crée une concentration
de contraintes au niveau de l’inclusion, ce qui affecte directement les propriétés en fatigue d’un
acier [4].

Classiquement, la mécanique de la rupture considére la matrice comme comportant des défauts
d’une taille a donnée. A. A. Griffith a montré le premier que le produit de la racine carré de la

longueur du défaut et de la contrainte & rupture o était & peu prés constant [5] :

O'f\/7% C (1.1)



La constante C s’exprime comme :
EG

™

C = (1.2)

Pour un matériau fragile, G = 2y ~ 2.J - m~2 oi1 7y correspond a ’énergie de surface du cristal.
Pour un matériau ductile, la dissipation plastique domine et ’ordre de grandeur du terme G est
d’environ 1000 J - m~2 [5]. E désigne le module d’Young, de I'ordre de 200 GPa pour le Durimphy.

Si la cohérence entre une inclusion et la matrice est faible, elle peut étre considérée en premiére
approximation comme un trou de matiére dans la matrice. Plus la dimension caractéristique de
I'inclusion sera grande, plus la contrainte a rupture autour de cette inclusion sera faible. Le facteur
de concentration de contrainte est d’autant plus élevée que la forme de l'inclusion est facettée.
[’abaissement de la contrainte & rupture qui en résulte favorise la naissance et la propagation de
micro-fissures.

L’application d’une contrainte cyclique sur un matériau dans son domaine élastique conduit, au
bout d’'un grand nombre de cycles, & la rupture du matériau. C’est ce qu’on appelle le phénoméne
de fatigue. Il peut se caractériser a 'aide de deux grandeurs : le nombre de cycles atteints avant
rupture pour une contrainte donnée; et la vitesse de croissance d’une fissure en fonction de la

contrainte, vitesse souvent modélisée par la loi de Paris [7] :

da m

v = C (AK) (1.3)
ou a désigne la longueur de fissure, N le nombre de cycles, AK D'amplitude de variation de
contrainte sur un cycle, et C' et m des coefficients dépendant du matériau.

Murakami a mis en évidence des corrélations entre les propriétés en fatigue des aciers et les
inclusions présentes dans la matrice [1]. Le phénoméne est étudié depuis longtemps, comme le men-
tionnent Atkinson et Shi [6]. La figure 1.2 reproduit deux courbes de fatigue tirées de publications
anciennes, et montrant un abaissement de la limite en fatigue d’un matériau en fonction de la taille

moyenne des inclusions qu’il contient.
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FicuUuRrE 1.2 — Effet des tailles moyennes d’inclusions sur les propriétés en fatigue d’'un matériau.
Exemples de résultats expérimentaux de la littérature.

Des études expérimentales ont été menées principalement par des équipes japonaises pour dif-



férents types d’inclusion sur les propriétés en fatigue de différents alliages : inclusions d’alumine et
de carbures (Fe,Cr)3C dans des aciers de construction faiblement alliés [7], inclusions de MnS, TiN
et Si0, dans un acier pour ressorts [8], inclusions de carbures dans un acier rapide et un acier a
outils [9]. Certaines études portent plus spécifiquement sur la ténacité et les faciés de rupture en
présence de TiN [10]. Elles sont complétées par des études numériques de amorgage des fissures
de fatigue sur des défauts a proximité de la surface d’aciers martensitiques [11], ou en présence
de pores et d’inclusions de TiN [12]. Fairchild et coll. [13] ont montré expérimentalement que les
particules de TiN favorisent les ruptures par clivage dans un acier ferritique microallié. Un modéle
mécanique du clivage est associé A ces observations [14].

Ces travaux concluent & une influence primordiale des plus grandes inclusions, notamment des
nitrures de titane, et & une amélioration significative de la tenue en fatigue lorsque les tailles des
plus grands nitrures sont réduites. Leurs résultats motivent notre recherche sur la précipitation des

nitrures dans un acier maraging.

1.3 Approche thermodynamique

1.3.1 Notion d’activité (rappel)

Le potentiel chimique d’une phase est donné par la formule :

L’activité a; d’'un constituant 7 est une grandeur sans dimension. elle définit la variation du
potentiel chimique autour d’un état de référence noté « 0 », pour lequel ’activité vaut 1 par
convention. La construction d’une échelle d’activité dépend donc du choix de I’état de référence.

Dans le cas d’un gaz, p?(T) est le potentiel chimique de i pur, se comportant comme un gaz

parfait a la température T :
]Dz' i Ptot _ ﬁ

ai:'YiFO:'Vi'xi )

(1.5)

On a introduit la fugacité f; = ;- P;, qui a la dimension d’une pression. Py est la pression standard
de référence, égale a 1 bar. Le facteur ~; est appelé coefficient d’activité, et est sans dimension.

Pour un soluté trés dissous, la référence raoultienne (le corps pur ¢ dans le méme état physique

que la phase étudiée) n’est pas la plus pratique car elle est trés éloignée de la solution réelle. Lorsque
la loi de Henry est vérifiée, on peut définir de maniére pertinente un grand nombre d’échelles, dont
les deux plus usitées sont [15, pp. 485-487] :

— état de référence de Henry et titre molaire x; : la référence est la solution idéale fictive
pour laquelle z; = 1, qui se comporte comme la solution réelle aux teneurs évanescentes :
A =7 " Ti;

— état de référence de Henry et pourcentage massique %; : la référence est la solution idéale
fictive pour laquelle %; = 1%, qui se comporte comme la solution réelle aux teneurs éva-
nescentes : a; = y; - %;.

On peut aisément passer de I'un a 'autre, mais lorsqu’on donne un coefficient d’activité, il est

nécessaire de préciser la convention choisie.

En métallurgie, on définit plus volontiers les coefficients d’interaction par rapport aux pour-

centages ou titres massiques [15, 16] et en prenant comme état de référence la solution infiniment

diluée. On aura donc pour un élément X dans un alliage comportant i éléments différents les



formules suivantes :

Q5 =7 - W
log,ovx = logyo 7% + Z ebw; + Z rw? + 2 ¢ wiw;
i i inj
i#]
avec :
ot — dlogyp 1x
X 00.)2-
2
ij _ 0710819 7x
ry = ——=—=

&ui achj

1.3.2 Loi d’action de masse (rappel)

Soit la réaction chimique suivante :

Zyi'Xi:ZVj'Xj
( J

(1.10)

ol X; est un réactif et X, un produit, et (v;, v;) les coefficients stoechiométriques positifs associés

a chaque espéce. On note £ 'avancement de la réaction.

L’enthalpie libre molaire de la réaction chimique s’écrit :
oG
675 :ATG(T?P):Zyj'uj(T7P)_ZVi'Mi(T’P)
T,P J i

On montre, en exprimant les potentiels chimiques dans leurs échelles d’activité, que :

AG(T,P) = A.Go(T) + RT In(Qr)

Vj
H a;

7 produits

v;
[[

i réactifs

avec Qg = quotient réactionnel.

A Déquilibre :

[T @
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(1.11)

(1.12)

(1.13)

(1.14)

Le quotient réactionnel tend donc vers une constante K (T') dite constante d’équilibre, qui ne

dépend que de la température. Cette loi est appelée loi d’action des masses, ou encore loi de

Guldberg et Waage (1867). On a :

A,Go(T) = —RT In (K (T))

(1.15)

On note ici que ’expression de la constante d’équilibre est toujours sans dimension, mais dépend

de I’équation bilan et des conventions choisies pour exprimer les activités.



1.3.3 Application a ’acier maraging

La présence de nitrures de titane dans ’alliage résulte d’une grande affinité entre le titane et
I’azote initialement dissous dans le bain métallique liquide. Traditionnellement, on considére plutot
le produit de solubilité des nitrures, égal a 'inverse de la constante de précipitation. La réaction a

caractériser sera donc écrite sous la forme :
TIN(S) — Ti+ N ; Krin (T) = 7Tiw§% : ’yNweNq (116)

ot Krin(T') désigne le produit de solubilité des nitrures dans le fer pur fonction de la température
T, wx les titres massiques des éléments X (Ti ou N) en solution, et yx les coefficients d’activité
des éléments X.

Les coefficients d’activité corrigent la valeur du produit de solubilité du nitrure de titane dans le
fer pur selon l'influence des éléments d’alliage (Ni, Co, Mo, Ti, N, ...). La connaissance du quotient
Krin/(yriyn) donne la teneur minimale en azote au-dela de laquelle les nitrures sont susceptibles

de précipiter, pour une teneur donnée en titane :

im Kmin 1
YTiYN Wy

(1.17)

Au-dessus de cette limite, I'azote et le titane précipitent. Au-dessous, aucune précipitation
n’est possible, et d’éventuels nitrures présents initialement dans le bain devraient évoluer vers une
dissolution.

Par ailleurs, ’azote dissous dans l’alliage interagit avec le diazote gazeux de ’atmosphére ré-
gnant au-dessus du bain d’élaboration. Un équilibre de nitruration se met en place, décrit par
une constante thermodynamique de nitruration, dite aussi constante de solubilité de 1’azote dans
Ialliage :

WNwle\]q

N, Pf&

Py

INy() =N KN(T) = (118)

ot Kn(T) désigne la constante de solubilité de ’azote dans le fer pur en fonction de la température
T, wy le titre massique de I’élément N, yy le coefficient d’activite de I’élément N, Py, la pression
partielle en azote régnant au-dessus du bain, y, le coefficient d’activité du gaz, et Py la pression
de référence égale & 1bar. Ce cas particulier de la loi d’action de masse a regu le nom de loi de
Sieverts [17].

On admettra que & ces pressions, le gaz se comporte comme un gaz parfait. De ce fait, le
coefficient d’activité du gaz vaut 1. La détermination expérimentale du quotient Kx/yn permet de
connaitre le niveau d’azote a 1’équilibre dans le bain en fonction de la pression partielle d’azote.
On observe immédiatement qu’une élaboration sous pression partielle d’azote faible doit permettre
de réduire la teneur en azote présent dans l’alliage, et donc de réduire voire d’annuler la quantité
de nitrures précipités a ’équilibre.

Les constantes thermodynamiques des réactions de précipitation et de dénitruration dépendent
de la température et des éléments d’alliage. Elles peuvent étre déterminées par des expériences,
comme on le verra au chapitre 2. Autrement, l'utilisation de la méthode CALPHAD au travers de
logiciels commerciaux comme Thermo-Calc® fournit ces informations, basées sur des interpolations

de données obtenues sur les corps purs, les mélanges binaires et parfois ternaires ou quaternaires

10



[18]. Des estimations sont fournies dans 'annexe B. D’aprés nos calculs réalisés avec la base de
données TCFE7 (aciers et alliages ferreux) [19], les inclusions de TiN ne peuvent a priori précipiter
qu’au-dessus d’une teneur limite en azote de 17 ppm & 1450 °C, alors que 1’élaboration au four VIM
conduit & des teneurs en azote de ’ordre de 5 & 10 ppm. Par conséquent, la formation des nitrures
de titane n’apparait pas possible au cours des étapes d’élaboration de l’alliage a 1’état liquide.
On se trouve cependant & proximité de la limite, ce qui motive la réalisation d’expériences pour

confirmer ces valeurs.

En phase solide, le produit de solubilité des nitrures diminue fortement : le titre d’équilibre en
azote dissous ne vaut plus que 0,3 ppm a 1300 °C. A I’équilibre, 'ensemble de ’azote présent dans

le solide se trouve donc sous forme de précipités de nitrures de titane.

1.3.4 Moyens d’étude expérimentaux

Deux méthodes sont généralement mentionnées dans la bibliographie pour caractériser les ré-

actions intervenant dans le métal. Il s’agit des méthodes de Sieverts et d’échantillonnage.

La méthode d’échantillonnage consiste & mettre en contact un bain métallique liquide avec du
diazote gazeux sous une pression connue. L’azote est absorbé jusqu’a atteindre la limite de solubilité
lorsqu’aucune précipitation de nitrures n’est rendue possible. L’échantillon est alors trempé de
maniére & figer la composition chimique du métal au niveau de celle du liquide. Un dosage de
I’échantillon par une méthode chimique globale donne accés & son titre massique en azote, qui est
assimilé au titre massique en azote & l’équilibre dans le métal liquide avant trempe. Le dosage
s’effectue souvent en sublimant l’alliage & haute température, puis en mesurant la composition du
gaz par un spectrométre de masse [20]. Cette méthode est maintenant privilégiée par rapport a
la méthode de Sieverts, comme l'indique Siwka [21]. Elle est souvent associée & un chauffage par
lévitation magnétique dans une sole froide en cuivre, de maniére a éliminer les interactions du

métal avec un creuset en céramique.

La méthode d’échantillonnage est relativement aisée a mettre en ceuvre, mais la solidification
peut induire un biais entre le titre en azote dosé aprés la trempe et le titre en azote dans le métal
liquide. L’échantillon peut en effet présenter un défaut d’homogénéité, ou bien avoir perdu de l'azote
dissous lors de la solidification. Enfin, en cas de précipitation de nitrures, une partie de 1’azote se
trouve piégée sous forme d’inclusions, sans qu’il soit possible de savoir si ces inclusions existaient a

I’état liquide. La sublimation de ces inclusions peut ne pas étre compléte, faussant ainsi la mesure.

L’expérience de Sieverts a été proposée en 1907 par Sieverts [17, 22] pour étudier la thermodyna-
mique et la cinétique des interactions gaz - métal liquide. Elle a été largement utilisée, notamment
par Morozov [23], Wada et Pehlke [24], et Wu et coll. [25]. Un appareil de Sieverts a été construit
au laboratoire sur les indications de la thése de Boorstein [26] pour étudier les interactions entre
un alliage Ni-Cr liquide et le diazote gazeux. Ces travaux ont donné lieu & trois théses, réalisées
par Gardaix [27], Herrera Trejo [28] et Basquin-Petitnicolas [29], effectuées en collaboration avec
la société Imphy S.A. (désormais Aperam Alloys Imphy). L’expérience consiste a estimer in situ le
titre en azote dissous dans le métal & partir de mesures de pression et de température du gaz lors
de détentes successives entre une enceinte de stockage et une chambre de réaction.

Cette méthode a été choisie pour confirmer expérimentalement les données thermodynamiques
de Thermo-Calc pour l'alliage Durimphy et établir des lois cinétiques de nitruration, de dénitru-
ration et de précipitation des nitrures de titane. Elle est présentée en détails au chapitre 2.
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1.3.5 Germination des inclusions de TiN dans ’acier

Des analogies trés fortes existent entre la précipitation et la solidification, de sorte que les
théories de ce domaine peuvent étre utilisées pour batir un modéle de précipitation [15, 30].

Dans un liquide au repos, les molécules sont en mouvement permanent & cause de l’agitation
thermique. Lorsque la concentration en soluté augmente, les interactions entre différentes molécules
de soluté deviennent de plus en plus fréquentes. La limite de solubilité correspond au moment précis
ou la concentration en soluté est suffisante pour maintenir des liaisons fortes entre molécules de
soluté malgré Pagitation thermique et malgré les interactions avec le liquide. On comprend que
plus la solvatation est faible, plus la précipitation interviendra & de faibles concentrations [31].

Cependant, la création d’une interface solide est défavorable d’un point de vue énergétique
[15]. La réaction de précipitation démarre donc avec une certaine sursaturation pour compenser la
création de nouvelles surfaces : on dit que la sursaturation est la force motrice de la réaction de

précipitation. Elle est définie par :

vj
H a;

g — Qs _ 4 produits . 1 (1.19)
Krin H a?t Krix
7 réactifs

ol Qs est le quotient réactionnel pour la réaction de dissolution (inverse du quotient réactionnel
de la réaction de précipitation) & P’état courant, Krix le produit de solubilité, a; ; les activités
des réactifs (7) et des produits (j), et v;, v; les coefficients steechiométriques positifs des réactifs et
produits de la réaction chimique de précipitation [31].

Au niveau microscopique, la précipitation correspond & deux phénomeénes : la germination, a
partir de la phase liquide, de petites particules solides stables appelées germes ; puis la croissance
de ces germes [30]. Une fois le premier germe créé, croissance et germination ont lieu en paralléle,
mais avec des cinétiques propres. La description de cette compétition est essentielle pour établir
la distribution finale en taille des précipités solides. Quelle que soit cette distribution, la quantité
totale de phase précipitée tend vers ’équilibre thermodynamique de la réaction chimique.

La germination est elleeméme le résultat d’un rapprochement de molécules de soluté dans la
phase liquide. Le rassemblement fortuit d’un petit nombre de molécules est appelé agrégat (« clus-
ter » en anglais) [31]. Ces agrégats sont instables par nature, et peuvent se défaire au gré de
I’agitation thermique et des interactions des molécules de soluté avec le solvant. Ils peuvent égale-
ment croitre, jusqu’a atteindre une taille telle qu’ils deviennent stables : on dit alors qu’un germe
s’est formé. La définition précise de la taille minimale au-dessus de laquelle un agrégat peut étre
appelé germe est délicate : pour l'instant, disons seulement qu’un germe contient quelques centaines

de molécules [31].

Les agrégats restent difficiles & observer et & modéliser. Par rapport & un solide macroscopique,
le potentiel chimique moyen différe du fait d’effets quantiques et de surface qui ne sont pas né-
gligeables. Ce type d’étude fait appel & des modéles de dynamique moléculaire pour prévoir les
effets de la température sur le mouvement des molécules, puis pour évaluer I'affinité des molécules
entre elles. Il n’est actuellement pas envisageable de simuler ab initio la dynamique d’un ensemble
plus de quelques centaines de molécules [31]. Les auteurs (Soustelle [31] en cinétique hétérogeéne,
Lesoult [15] et Dantzig et Rappaz [30] en solidification) préférent donc en général utiliser une ap-
proche classique basée sur la thermodynamique : ils font I’hypothése que l'agrégat peut étre vu
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comme un milieu continu, caractérisé par des fonctions d’état. Cette hypothése, discutable pour
les petits agrégats de quelques dizaines de nanomeétres, devient largement acceptable pour les plus
gros (quelques centaines de nanomeétres) et a fortiori pour les germes micrométriques [31].

La précipitation peut avoir lieu directement & partir de la phase liquide, auquel cas on parlera
de précipitation homogéne. Mais elle est souvent aidée par la présence d’impuretés qui font office
de substrats sur lesquels viennent germer les précipités : la précipitation est alors qualifiée d’hété-
rogéne. En pratique, ce type de précipitation est beaucoup plus fréquent, car plus favorable d’un
point de vue énergétique [30].

Modéle de précipitation homogéne

On considére un bain d’acier liquide a la température Ty constante et soumis & une pression P
constante, dans lequel se trouvent de ’azote et du titane avec des teneurs initiales connues. L’énergie
interfaciale des nitrures est supposée isotrope (par rapport aux directions cristallographiques) et
indépendante de la taille des nitrures. On approxime la forme des nitrures par une sphére de rayon
r. Par une modélisation thermodynamique de la réaction de précipitation détaillée dans ’annexe
C et inspirée du livre de Dantzig et Rappaz [30], on peut montrer que la variation d’enthalpie libre
liée a la formation de 'agrégat de rayon r obéit & la relation suivante :

_é pTiNRT InS

AGhom —
3" Mrin

3 4 ygdmr? (1.20)

On note V;;, = Mrin/prin le volume molaire. L’énergie interfaciale v, est toujours positive,

donc le terme 47y, est toujours positif. On montre dans 'annexe C que lorsque la solution est

sursaturée (S > 1), la fonction AG"™(r) admet un maximum instable en r = R}, . tel que :
27$lvm
# —
160 A3 V2
AGM™(RY )= ———tslm 1.22
( hom) 3 (RTIH 5)2 ( )

Cela signifie qu’il faut apporter une certaine énergie au systéme pour qu’il passe d’un état tota-
lement soluble & un état précipité. Cette énergie provient naturellement de ’agitation thermique.
AG(R}

7 m) représente la barriére énergétique minimale & franchir pour former un germe. Cette

barriére est d’autant plus basse que la sursaturation est grande (S » 1). Au contraire, pour une
%

sursaturation qui tend vers 1, AG(R]

) tend vers +o0.
La cinétique de germination homogéne est généralement décrite par une fréquence de germina-

tion homogeéne [30, p. 254], obtenue & partir d’une distribution de Maxwell-Boltzmann des agrégats
#

de rayons compris entre 0 et R}

(cf. annexe C) :

Fhom

= VoPcNp# = VoPcll €XP (‘ 3 (RT)3 (In 5)2

ou v désigne la fréquence de vibration des atomes, p. une probabilité d’adsorption d’un atome en
surface de 'agrégat, et n; le nombre d’atomes dans le bain.

En réalité, la précipitation n’est jamais homogéne dés lors que le milieu réactionnel n’est pas
particuliérement pur : les TiN se formeront préférentiellement sur un substrat étranger de petite
taille disséminé dans le liquide : oxydes ou sulfures dans notre cas.
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Précipitation hétérogéne

La précipitation hétérogéne consiste & supposer l'existence dans le bain de germes solides sur les-
quels se forment préférentiellement les inclusions de nitrure de titane. Cette hypothése est confortée
par les observations microscopiques des inclusions, qui apparaissent parfois accolées & des oxydes
ou sulfures d’une taille typique de 1pm (cf. chapitre 3). Le nitrure de titane est supposé avoir une
affinité particuliére pour ces germes par rapport a ’acier liquide, de sorte que I’énergie de surface
du précipité est globalement diminuée.

On peut montrer (cf. annexe C et référence [15])) que la variation d’enthalpie libre de la réaction

de précipitation sur un substrat plan infini s’écrit :

4 T1 2 0) (1 — cos 6)?
AGHt = (—37rr3 RTHS + %147rr2> {2+ cos )i cos6) (1.24)
AGhom RO

Cette expression est similaire & celle trouvée pour la germination homogeéne (équation 1.20),
avec un facteur de multiplication f(#) qui ne dépend que de ’angle de mouillage 6. L’aspect général
de la courbe est donc totalement similaire & celui de la courbe pour la germination homogéne. On
trouve un résultat remarquable : le maximum est atteint pour un rayon identique & celui trouvé

dans le cas de la précipitation homogeéne.

2’Ysl‘/'m
£ _ pt o
Rict = Bhom = R g (1.25)
16r  ~3V?2
AGMYR7.) = f(0) - AG™™(R7. ) = f(f)  — —sbim 1.26
(R}.,) = f(0) (Rfom) = f(0) 3 (RTInS)? (1.26)

L’¢tude de la fonction f(6) montre que sur [0; 5], f(0) < 0,5, et sur [F;7], 0,5 < f(0) < 1. Dés
lors que le mouillage est de bonne qualité, la valeur de ’enthalpie libre de réaction de la précipitation
hétérogéne sera beaucoup plus faible que celle de la précipitation homogeéne. En revanche, & la limite
en # = m, on retrouve les valeurs de la précipitation homogéne (démouillage total). Ceci explique
pourquoi en pratique, la qualité du mouillage facilite toujours la précipitation hétérogéne.

D’apres Dantzig et Rappaz [30], il est possible de démontrer que quelle que soit la forme adoptée
par 'agrégat sur le substrat, ’équation 1.24 resterait inchangée a ’exception du facteur de forme
f(0). Cette fonction est caractéristique de la géométrie du précipité.

La fréquence de germination hétérogéne a l'instant initial s’exprime par :

1673 NAV2E 1
I—\het=y T, €X _ sl mo, . f(O 1.27
LoPelty p( 3 (RT)? (InS) 1) 20
Fg"’t

ol n, désigne la densité de particules dans le liquide susceptibles de servir de site de germination.
On remarque que n, < ny, mais cet effet est contrebalancé par la présence de la fonction f(6)
dans 'exponentielle. En pratique, si < 7, pour une sursaturation donnée, le taux de germination

hétérogene sera trés largement supérieur au taux de germination homogene [15].

Germination athermique

Les fréquences de germination sont généralement trés élevées [30], de sorte que les temps ca-
ractéristiques de germination sont négligeables devant les temps caractéristiques de croissance des
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précipités. On fera donc I’hypothése dans notre modélisation d’une germination instantanée sur
tous les germes, dés lors qu’elle apparait comme thermodynamiquement possible. Cette condition
est remplie lorsque AG > AG(RZ.,) et lorsque le diamétre 2- R7, , sin 0 de la base du germe critique
de TiN est inférieur au diamétre ¢ du germe support, de maniére & ce qu’il puisse s’y développer
(figure C.2, dans 'annexe C).

Ceci conduit & :
2951V sin 0

RTInS

Dans un bain de métal liquide, il existe toujours une distribution d’oxydes provenant notamment

¢=2-Ri,sinf < ¢/2> (1.28)

de I’abrasion des réfractaires et des opérations de désoxydation. Le rayon de ces particules est une
donnée du probléme. La précipitation d’un nitrure sur les germes de diamétre ¢ sera alors possible

& condition de disposer d’une sursaturation suffisante S > S, ou :

4y Vi sin 6

InS; = RTo

(> 0) (1.29)

La sursaturation de germination S, doit étre bien str supérieure & 1. Elle décroit lorsque ¢
augmente et lorsque 6 diminue : les sites préférentiels de germination seront les particules de plus
grande taille et pour lesquelles I’angle de mouillage TiN - particule (#) est faible. En pratique,
cet effet n’est pas toujours visible expérimentalement car les germes et les inclusions ne sont pas
strictement sphériques. La germination étant un phénoméne local, le rayon ¢/2 des particules sur
lesquelles s’effectue la germination doit alors étre assimilé au rayon de courbure local. Ce rayon
peut étre sensiblement différent du rayon de la sphére équivalente du fait de la rugosité et de la
morphologie de la particule support. Ceci explique que pour un méme type chimique, certaines
particules de grande taille puissent ne pas servir de support a un nitrure. Ce niveau de détail est

cependant difficile & prendre en compte dans un modéle simple.

1.4 Approche cinétique

1.4.1 Modéles de cinétique des réactions métal liquide - diazote gazeux

Les mécanismes de la réaction de nitruration proposés dans la littérature sont trés abondants,
comme le mentionnent Young et Mitchell [32] dans leur revue du sujet. Cho et Rao [33] indiquent
que les étapes de transport dans le gaz et dans le liquide sont bien plus rapides par rapport
aux phénomeénes ayant lieu en surface. On considérera donc comme la plupart des auteurs, dont
Basquin-Petitnicolas [29] et Wu et coll. [25], une étape d’adsorption du diazote sur la surface du
métal, puis une étape de séparation de la molécule et enfin une étape de dissolution (solvatation)

dans le bain. Le mécanisme est réversible :

Ny(g) = Ny g (1.30)
Ny g = 2N, (1.31)
N, —N (1.32)

Si la troisiéme étape limite la cinétique globale de la réaction, une loi cinétique globale du
premier ordre est attendue. En revanche, si les étapes 1 ou 2 limitent la cinétique, ’ordre global
de la réaction devrait étre plus proche de 2. Les deux lois cinétiques s’écrivent d’aprés Cho et Rao
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[33] et Wu et coll. [25] :

N = kv (W' — wn) (1.33)
N2 = kav ((WRh)? — wi) (1.34)
ou rn,; désigne une vitesse de réaction.
Un bilan simple [29] conduit aux équations :

dwN S

TRl kv (WX — wn) v (1.35)

dwN S

W = k'QV ((wle\lq)Q — LUIQ\I) V (136)

Dans sa thése, Basquin-Petitnicolas [29] indique que la cinétique de nitruration des alliages Ni-
Cr est controlée par une loi d’ordre 1, avec un coefficient de transfert kiy valant 4,2 - 10~ m -s~1.
La réaction de dénitruration, elle, suivrait une cinétique d’ordre 2 avec un coefficient de transfert
koy valant 3,8-107'm-s~! pour des pressions supérieures & 300mbar, et 8,0-10"'m-s~! en
dessous. Dans les conditions d’agitation de l’expérience de Sieverts ou d’un four VIM de 10kg
de laboratoire, Basquin-Petitnicolas [29] montre que la cinétique de réaction est essentiellement
controlée par la réaction chimique et non par le transport dans le bain. Ce point est bien mis en
évidence par Takahashi et coll. [34], qui notent aussi un accroissement de la constante cinétique de
dénitruration lorsqu’un bullage d’argon est installé. Selon Harada et Janke [35], le transport des
molécules de N, en phase gazeuse dans le vide ne limite pas non plus la cinétique de réaction.

Si on se référe a la littérature, on peut dire que la cinétique de dénitruration suit une loi d’ordre

2 [36], dont la constante cinétique dépend de 'activité de I'oxygéne, de lactivité du soufre, de la
température et de la pression partielle en azote [36]. Elle croit avec la température, et décroit avec
les activités d’oxygéne et de soufre, et avec la pression partielle en azote.

Un effet de la pression ne se congoit que sur ’étape de désorption (éjection des molécules

de N, de linterface vers le vide) : c’est la seule qui fasse intervenir les molécules libres de N,
de l'atmosphére. Le modéle de Langmuir utilisé par Ono et coll. [36] traite effet tensioactif de
N par une fraction de sites de surface occupés (inertes) par ’azote, proportionnelle a l’activité
d’azote dans le bain, donc & la racine de la pression partielle de N, qui régne au-dessus. Ainsi,
I’augmentation de pression provoque une augmentation de cette fraction de sites, au détriment des
sites réactionnels : la constante cinétique de dénitruration diminue [36].

En suivant le raisonnement proposé par Harada et Janke [35], on peut imaginer :

— qu’a haute pression, tous les sites réactionnels sont colonisés par de I’oxygeéne ou de ’azote,
qui agissent comme des freins a la désorption. La dénitruration est d’ordre 2 [36], limitée
par l’étape de désorption [35], ou par une cinétique mélant les étapes de combinaison et de
désorption.

— qu’a basse pression, la vitesse de désorption augmente car il y a un plus grand nombre
de sites réactionnels disponibles. La cinétique de I’étape de combinaison n’est sans doute
pas modifiée, tandis que la cinétique de désorption est augmentée. L’étape de combinaison
pourrait donc devenir I’étape limitante du processus, ce qui se traduirait par un ordre global
de 2, mais avec une constante de vitesse plus importante. Les auteurs expliquent ainsi 1’effet

constaté de la pression sur la cinétique globale de la réaction de dénitruration [35].

Pour accélérer la dénitruration au four VIM, il convient donc de réaliser la réaction & basse
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pression, en limitant les teneurs en éléments tensioactifs (oxygene, soufre) et d’augmenter le rapport

S/V par différents moyens (bulles d’argon, ultrasons, vaguelettes en surface. . .).

1.4.2 Croissance et dissolution des inclusions de TiN

On a vu plus haut que la germination pouvait étre considérée comme instantanée une fois réunies
des conditions thermodynamiques favorables. Deux phénoménes régissent ensuite la croissance d’'un
précipité. Il s’agit de la diffusion des réactifs (N et Ti) vers le précipité, et de la réaction chimique
proprement dite & 'interface (N 4+ Ti — TiN(S)). Aucune diffusion n’est supposée avoir lieu dans
le précipité lui-méme puisqu’il reste stoechiométrique.

En cinétique hétérogeéne, la forme du germe intervient dans sa vitesse de croissance. En effet,
I'interface réactionnelle se situe au niveau de la surface du germe. Un accroissement de cette surface
entrainera un accroissement de la probabilité de réaction. La forme des nitrures est assimilée & une

sphére. La réaction peut étre modélisée par un flux réactionnel et une densité de flux :
o(r,t) = —j(r,t) - dmr(t) - it (1.37)

oul ¢ désigne le flux molaire (mol-s~'), 7 le vecteur densité de flux (mol-m~2-s~!) et 7 la nor-
male. Des flux massiques peuvent étre définis en multipliant ces quantités par la masse molaire de
I’élément.

Le bilan molaire sur le précipité s’écrit :

prin dVTin
Moy dt

(r,t) = jrin(r, ) - 472 (t) (1.38)

La variation de volume pour une sphére s’exprime simplement comme :

dVTiN 2 dr
= 47r° — 1.
" T g (1.39)
On obtient alors : d M
r TiN .
- = - rin(r, t 1.40
T = ot (1.40)

Le terme jrin peut se décomposer en une densité de flux d’azote, une densité de flux de titane,
et une densité de flux liée & une réaction de combinaison au niveau de l'interface pour former un
nitrure de titane stoechiométrique.

On choisit de modéliser la réaction de combinaison & l'interface par une loi cinétique d’ordre 1,

proportionnelle donc a I’écart & ’équilibre des titres massiques a l'interface :

PTIN (wTi”N - 1> (1.41)

X = P e
Mrin WTT’]YIL
i

ot kj, s’exprime en m - s—L.
Les densités de flux de transport de titane et d’azote peuvent étre modélisées par la loi :

" (w?g — w§<) (1.42)

Jx

Cette loi s’applique normalement dans un écoulement de vitesse nulle, dans un volume infini

[37-39].
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La steechiométrie du nitrure de titane impose I’égalité entre ces trois flux :
Jx =JTi = JN = JTiN (1.43)

Ceci détermine les teneurs a linterface et la densité de flux jrin (cf. annexe D). A I'IRSID,
Kandel et coll. [40] ont initié avec Gaye, Lehman et Rocabois des travaux de modélisation de la
précipitation des TiN dans des aciers & dispersion d’oxyde et des nuances au bore-titane. Ils ont fait
le choix au début de leurs recherches de négliger la cinétique interfaciale [40], avant de 'introduire
dans leur modéle par la suite [38, 39, 41]. Leurs simulations tendent & montrer que la réaction
serait limitée par la réaction a l'interface [41]. Cependant, ’estimation des diffusivités apparentes
des éléments dans le métal liquide est délicate, et aucune expérience n’a encore été réalisée pour
mesurer effectivement la vitesse de la réaction interfaciale.

Dans cette thése, nous avons donc choisi de faire ’hypothése que la réaction est uniquement

limitée par le flux chimique (équation 1.41), ce qui a pour conséquence de rendre la vitesse de

r
croissance du rayon de la particule — indépendante de r (équation 1.40). Ce choix revient en
fait & considérer une constante cinétique globale de réaction avec une couche limite de diffusion

indépendante du rayon des particules.

1.4.3 Phénomeéne de rejet ou de capture au front de solidification

Shibata et coll. [12] présentent le phénomeéne de capture ou de rejet des particules par le front de
solidification dans des aciers faiblement alliés, calmés & ’aluminium ou au silicium. Ce phénoméne
a été étudié a l'aide d’un microscope confocal. Les auteurs montrent que au-dela d’une vélocité
critique du front de solidification, une particule d’un rayon donné est capturée. Deux types de
particules sont analysées : des agrégats d’alumines et des particules de silice plus globulaires.
Les vitesses de déplacement plus faibles de l'interface solide - liquide ont pour effet de repousser
ces particules au-devant du front de solidification. Les auteurs ont mesuré la vitesse critique de

transition a été mesurée selon le type d’inclusions [42] :

60

Ve = —pm-s * avec r en pm, pour des agrégats d’alumine (1.44)
T
23

Ve = —pm-s ' avec r en pm, pour des particules de silice globulaires (1.45)
T

Le fait que la vitesse critique dépende du type de particule s’expliquerait par une différence de
conductivité thermique entre les agrégats d’alumine et les particules de silice, ce qui modifierait
localement le comportement du front de solidification.

En régime permanent, nous pouvons calculer que le front de solidification dans le lingot VAR
progresse & des vitesses comprises entre 10 et 40 pm - s—!, suivant la vitesse de fusion de ’électrode.
En supposant que les vitesses critiques d’engloutissement proposées par Shibata et coll. [42] soient
valables pour des nitrures de titane dans un acier maraging, les rayons minimaux d’engloutissement
des particules de TiN seraient alors de l'ordre de 1,5 & 6 pm, suivant la loi choisie. Cet ordre de
grandeur correspond & celui des rayons des nitrures observés dans le Durimphy.

En I'absence d’expériences réalisées sur des inclusions de nitrure de titane dans le Durimphy, il
apparait donc difficile de conclure formellement quant & ’engloutissement ou au rejet systématique
des nitrures de titane au front de solidification. De plus, les vitesses du fluide au sein de la zone

pateuse sont non négligeables d’aprés Yu [43], ce qui peut modifier le phénomeéne de capture par
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le front de solidification. Au plan expérimental, on remarque cependant que les inclusions de TiN
se situent parfois au milieu des grains, et parfois dans les joints de grain. On peut donc penser que

Iengloutissement des particules par le front de solidification est possible.

1.5 Solidification et ségrégation mineure

Lorsqu’une solution initialement liquide comportant un élément d’alliage & la concentration Cj
se solidifie, on assiste & une répartition inégale du soluté entre les phases solides et liquides [14].
Au front de solidification, la concentration du solide est donnée par le diagramme de phase, qui

peut étre approché par une droite. On a alors :
Ci=k-C} (1.46)

ou k est le coefficient de partage (k < 1 généralement : le liquide est enrichi en soluté), C¥ la
concentration dans la phase solide & 'interface, et C}* la concentration dans la phase liquide a

I'interface.

Le liquide est habituellement considéré comme parfaitement agité. Dans le solide, les modélisa-

tions courantes considérent deux cas limites [44] :

— diffusion nulle du soluté dans le solide (modéle de Scheil-Gulliver) ;

— diffusion infinie du soluté dans le solide (modéle des bras de levier).

Dans la premiére hypothése, un gradient de concentration s’établit dans la phase solide. La

conservation de la quantité totale de soluté s’écrit :
Co = g:Cs + (1 — g5)C) (1.47)

ou g, désigne la fraction solide, Cs la concentration dans la phase solide, et C; la concentration

dans la phase liquide.

En différenciant, on a a 'interface :

dCh=0 < g, dCs +(C* =) dg, + (1 —g,) dC; =0 (1.48)
=0

Cela conduit a I’expression :

1—k d¢, C 1
-9 "7 G Co (1—g)'™* (1.49)

Pour k < 1, la concentration dans le liquide tend alors vers I'infini lorsque gs — 1. En pratique,
la solidification se termine généralement par une solidification eutectique.

Au contraire, avec la deuxiéme hypothése, I’équilibre thermodynamique est considéré comme
toujours atteint dans I’ensemble de la phase solide. La concentration dans le solide est uniforme,
égale a celle de l'interface, et peut étre calculée par la régle des bras de levier. On a alors une

variation de la concentration du solide de l'interface qui s’exprime comme :

dC, = dC* = kdC, (1.50)
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L’équation bilan 1.48 devient :

dCo=0 < kg dCi+ (Co—C)) dge+ (1 —gs) dC; =0 (1.51)
& (1—gs+kgs) dCy = Ci(1—k) dgs (1.52)
dCl o dgs
R G Yo gy Gy oy (1.53)
& Z ! (1.54)

Co 1-(1—k)gs

Cette fois, la concentration dans le liquide varie dans lintervalle [Cy; Cy/k] tandis que celle
dans le solide appartient a l'intervalle [kCy; Cp].

L’hypothése de diffusion infinie dans le solide est généralement considérée comme acceptable
pour les atomes diffusant rapidement dans les sites interstitiels, comme le carbone, ’azote ou
I’hydrogéne. Au contraire, le modéle de Scheil-Gulliver sera préféré pour des atomes tels que le
titane. Des modéles intermédiaires comme le modéle de Kurz-Fischer permettent de prendre en
compte la diffusion des atomes dans le solide, aboutissant ainsi & des solutions intermédiaires entre
ces deux cas limites [44].

La ségrégation mineure est susceptible d’élever considérablement les teneurs en azote et en
titane dans le liquide interdendritique au moment de la solidification, car les coefficients de partage
de ces éléments sont assez faibles : typiquement 0,37 pour l'azote et 0,25 pour le titane. Le bain
de Durimphy contient initialement 0,45 % de titane et environ 10 ppm d’azote. Avec le modele des
bras de levier, la derniére goutte de liquide a pour composition 1,8 % de titane et 27 ppm d’azote,
ce qui donne une sursaturation de 6 : la précipitation de nitrures devient alors largement favorisée

du point de vue thermodynamique pendant la solidification de I’alliage.

1.6 Procédé de refusion sous vide a ’arc électrique VAR

1.6.1 Modéles de simulation du procédé

La modélisation du fonctionnement des fours de refusion VAR (Vacuum Arc Remelting) a
démarré par des modéles du comportement thermique du lingot, d’abord aux Etats-Unis avec
Ballantyne et Mitchell [45], puis en France avec la thése de Jardy [46]. Des équipes russes ont
également travaillé sur ce sujet [47-49]. Les premiers modéles ont été appliqués a différents métaux :
acier [50], zirconium [51], titane [417], superalliages [52]. Les transferts thermiques dans la lingotiére
et dans ’électrode du procédé VAR ont également fait 1’objet de travaux séparés [51].

Les logiciels de calculs ont ensuite progressivement pris en compte les phénoménes liés au
transport convectif et turbulent produit par les forces de convection naturelle et électromagnétiques.
Une unification des travaux nancéiens a été opérée durant la thése de Hans [53] pour créer le
code SOLAR, qui effectue un calcul complet des transferts thermiques et des caractéristiques de
’écoulement du bain dans le four VAR en régime transitoire. Aux Etats-Unis, le code BAR, issu
des travaux menés dans le cadre du consortium SMPC, remplit un role similaire [54, 55]. L’arc
électrique a fait l’objet d’études séparées par Bertram et Zanner [56] puis Chapelle [57], couplées
souvent & I’étude des disjoncteurs électriques [58, 59].

Dans SOLAR, la turbulence est modélisée par un modéle k-e. Un module de calcul de la
ségrégation par bras de leviers est inclus dans le code. La simulation des forces électromagnétiques
de brassage permet 1’étude de ce paramétre sur la refusion du lingot [53]. Le développement de
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la modélisation dans SOLAR s’est poursuivi avec la thése de Quatravaux [60] dans laquelle les
algorithmes régissant I’évolution du maillage, les transferts thermiques a la lingotiére et le modéle de
turbulence ont été modifiés. Un modéle trajectographique adapté aux petites particules a également
été introduit lors de ce travail. La thése de Ghazal [61] a conduit, entre autres, & I'écriture d’un
nouveau modéle trajectographique pour des inclusions de grande taille. Ce modéle permet de suivre
la dissolution au cours du temps de défauts de titane nitrurés durant la refusion de titane. Enfin,
Revil-Baudard [62] a incorporé dans SOLAR durant sa thése des modéles de solidification et de

ségrégation plus élaborés : Scheil-Gulliver, mais aussi rétro-diffusion.

1.6.2 Role du procédé

L’amélioration de la micro-structure du lingot est le but principal du procédé de refusion a ’arc
sous vide (VAR) pour les aciers spéciaux et les aciers maraging. La refusion lente et controlée de
l’électrode conduit & une solidification en continu du puits liquide. Selon Durand-Charre [1], par
rapport & une solidification de toute une charge en lingotiére, la refusion VAR favorise la croissance
d’une structure équiaxe au centre du lingot. Le procédé permet également un masselottage efficace,
réduisant ainsi la retassure finale par rapport a une solidification classique en moule.

Le fait de solidifier en continu un puits liquide de faible dimension permet de limiter la ségréga-
tion majeure, sans toutefois I’éliminer [62]. Ce phénomeéne est le principal facteur limitant la taille
des lingots refondus [43]. Dans le cas du titane et du zirconium, le procédé est aussi utilisé pour
I’élaboration d’un premier lingot & partir d’éponges, puis pour densifier ’alliage avec une ou deux

refusions supplémentaires.

1.7 Influence des éléments d’alliages sur la précipitation des
TiN

Ohta et Suito [63] décrivent l'influence des éléments N, C et Si ainsi que de MgO sur la dis-
persion des TiN dans un alliage Fe-Mn-C. La présence d’inclusions de MgO dans le bain liquide
aurait tendance selon ces auteurs a favoriser de plus petits nitrures de titane en permettant une
précipitation hétérogéne plutot que homogeéne des nitrures sur ces particules. Le produit de solu-
bilité des nitrures augmenterait avec les teneurs en carbone et silicium. Par ailleurs, augmenter la
teneur initiale en azote augmente la taille des plus grands précipités, avec une relation a peu prés
linéaire jusqu’a 60 ppm d’azote, puis une stabilisation au-dela. Les auteurs notent aussi que ’ajout
de MgO et la précipitation fine qui en résulte semble étre la cause d’une plus fine taille de grains.
Les petits TiN seraient des germes préférentiels de cristallisation de la matrice.

Shmulevitsh et coll. [64] analysent la stabilité d’inclusions de type Ti(C,N; _ ) et Ti,C,S, dans
un acier maraging durant des traitements thermiques. Ils concluent a I'impossibilité de redissoudre
les carbonitrures de titane. Ces inclusions ont tendance & se renforcer en azote, ce qui suggére une
plus grande stabilité thermodynamique des TiN par rapport aux TiC. En revanche, les inclusions
de Ti,C,S, se dissolvent complétement dans 'austénite aprés un traitement & 1523 K (1250 °C)
pendant une heure. Les échantillons sont analysés au microscope électronique a balayage par spec-
troscopie dispersive en énergie des rayons X (EDX). Les auteurs observent parfois la présence
d’inclusions Al,O5 et AIN au centre des carbonitrures, ce qui laisse supposer que leur précipitation
est hétérogeéne.
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1.8 Conclusion : hypothése de recherche et stratégie

D’un point de vue thermodynamique, les premiéres estimations du produit de solubilité du
nitrure de titane dans l’alliage Durimphy montrent une instabilité des inclusions & la température
de liquidus et au-dela, pour les niveaux d’azote couramment observés dans les lingots. La teneur
en azote est cependant proche de la limite de solubilité. La ségrégation des éléments d’alliage dans
le liquide interdendritique lors de la solidification est donc tout & fait susceptible de modifier cet
état en créant les conditions d’une précipitation.

On formule donc ’hypothése de travail suivante : les inclusions de TiN se forment durant la
solidification de l’alliage sur des germes préezistants type oxydes ou sulfures par dépassement de la
solubilité de TiN dans le liquide interdendritique.

Pour valider cette hypothése, plusieurs études sont proposées dans les chapitres suivants :

— détermination de la constante de nitruration et du produit de solubilité des TiN dans le

Durimphy par la méthode de Sieverts;

— détermination de la cinétique de dénitruration de ’azote et de croissance des TiN par la

méthode de Sieverts;

— observation microscopique des nitrures et de leurs germes;

— formulation d’un modéle de précipitation des TiN, et couplage avec une modélisation de la

solidification du lingot durant la refusion VAR ;

— comparaison des prédictions du modéle avec une coulée d’essai.
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Chapitre 2

Expériences de Sieverts

2.1 Introduction

Ce chapitre présente les modeéles thermodynamiques et cinétiques utilisés, le principe de I’appa-
reillage de Sieverts et du traitement des mesures, et les résultats de nos expériences. Une discussion
est engagée sur la base de ces résultats et de quelques données bibliographiques. Ces concepts sont
enfin appliqués au probléme industriel de la dénitruration dans le four & induction sous vide, avant

de conclure par un récapitulatif.

2.2 Principe de I’expérience

L’expérience de Sieverts consiste & mettre en présence dans un volume fermé du diazote ga-
zeux et un bain métallique. Le suivi au cours du temps des pressions et températures fournit une
estimation in situ de la quantité d’azote pénétrant dans le métal & ’état liquide. On en déduit les
constantes de modéles thermodynamiques et cinétiques des phénoménes de nitruration, dénitrura-

tion, et précipitation des TiN.

2.2.1 Montage expérimental et échantillons
Schéma général

L’appareillage de Sieverts est principalement constitué d’une chambre de réaction en quartz et
d’une enceinte de stockage en acier de volume connu. Ces deux chambres communiquent par une
vanne pneumatique (schéma figure 2.1). L’échantillon de métal (environ 40g) se trouve dans un
double creuset en alumine au centre d’une bobine d’induction, et est en contact avec les gaz par
sa face supérieure. L’enceinte de stockage est reliée & des bouteilles d’argon et de N,. Les deux
chambres peuvent étre indépendamment mises sous vide par un systéme de pompage. La pression
est enregistrée dans les deux chambres par des manométres. Un thermocouple donne la température
du gaz de l'enceinte de stockage, en supposant qu’il est en équilibre avec le rayonnement des parois.

Les détails de la conception de 'appareil de Sieverts sont regroupés dans I’annexe E. On dispose
notamment de deux enceintes de stockage de hauteurs différentes pour réaliser les expériences de
thermodynamique ou de cinétique, et d’un enregistrement des pressions et températures mesurées

toutes les 2s.
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FIGURE 2.1 — Schéma de ’appareillage de Sieverts
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Echantillons

Des échantillons semblables au Durimphy, mais & teneur variable en titane, ont été élaborés au
four VIM du centre de recherche P. Chevenard d’Aperam (Imphy) en vue de ces expériences. Les
alliages sont composés d’une base fer, comprenant 18 % de nickel, 9 % de cobalt, 5 % de molybdéne,
et des teneurs en titane variant de 0 & 4500 ppm. Ceci offre la possibilité de réaliser une nitruration
du bain sans précipitation d’une phase TiN lorsque les teneurs en titane restent inférieures a
600 ppm. L’influence de la teneur en titane sur la constante thermodynamique de nitruration pourra
ainsi étre caractérisée. Les expériences de précipitation seront, elles, conduites avec les échantillons
de Durimphy (4500 ppm de titane).

2.2.2 Protocole expérimental - thermodynamique

L’expérience met en jeu une détente d’un volume connu de diazote gazeux dans une chambre de
réaction initialement placée sous vide et contenant un échantillon de métal liquide. L’application de
la loi des gaz parfaits donne accés a la quantité d’azote dissoute dans le métal & partir de mesures
de pression et de température, par comparaison avec le comportement d’un gaz insoluble dans le
métal liquide : I’argon. Ce calcul nécessite la connaissance préalable du volume V;, de I’enceinte de
stockage, de la masse de métal, et d’un coefficient B dit de « volume chaud » qui agrége le volume
de la chambre de réaction et la température moyenne du gaz dans cette chambre. Les paragraphes
suivants décrivent ces différentes étapes pour une expérience de thermodynamique, c’est-a-dire de

détermination des constantes de nitruration Ky/yn et de précipitation Krin/(yTiyN)-

Volume de I’enceinte de stockage

Le volume de ’enceinte de stockage Vi, est déterminé une fois pour toutes via deux séries de
détentes & ’argon : I'une effectuée avec une chambre de réaction vide, ’autre aprés avoir introduit
des cylindres de géométrie connue dans la chambre. L’application de la loi des gaz parfaits permet

de remonter & Vi, comme cela est détaillé dans 'annexe E.

Chauffage et fusion

L’échantillon de métal est pesé, puis chargé dans l'appareil de Sieverts. On chauffe lentement
sous un vide dynamique jusqu’a 1400 °C. Il est essentiel de monter lentement en température afin
de laisser le temps aux matériaux en alumine de se dilater sans se voir imposer de trop fortes
contraintes thermiques. Autrement, on provoque la fissuration ou la fracture des creusets. Des
paliers de 20 °C toutes les 10 min sont observés a partir de 1100 °C. Un dégazage est observé via la
jauge de Pirani durant les premiéres minutes de chauffage.

On isole ensuite la chambre de réaction du circuit de pompage, et on y injecte de I’argon jusqu’a
établir une pression de 400 mbar environ. On augmente la puissance de chauffage pour arriver au
solidus. On fond ainsi I’ensemble de la charge métallique. Le chauffage se poursuit ensuite jusqu’a

atteindre la température souhaitée, avec une précision de +5 °C sur Pafficheur.

Volume chaud

Dés que le métal est liquide et sa température stabilisée, on procéde & la détermination dite
du volume chaud. Il s’agit de réaliser une abaque donnant la pression finale dans la chambre de
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réaction lorsqu’un gaz contenu initialement dans I’enceinte de stockage est détendu dans la chambre
de réaction.

Pour ce faire, on remplit ’enceinte de stockage avec de ’argon & une pression et température
connue (P!, T?). L’argon contenu dans la chambre de réaction est évacué. Cette étape est délicate,
car un dégazage violent peut survenir dans le bain du fait de la diminution de la pression. De plus,
le couvercle est parfois brutalement soulevé a 'ouverture de la vanne de pompage. .. On suit sur
la jauge de Pirani ’abaissement de la pression jusqu’a obtenir un bon vide dans la chambre, de
I'ordre de 2 - 1072 mbar.

Il n’est pas nécessaire de chercher & revenir au vide limite de la pompe. Au contraire, il est
essentiel d’aller assez vite durant ’expérience pour limiter au maximum I’évaporation des consti-
tuants de ’alliage. Les mesures de pression n’étant précises qu’a 0,1 mbar pres, il n’est pas besoin
de descendre en dessous de 5,0 - 1072 mbar. De plus, le vide est propre, dans le sens ou I'oxygéne
et 'azote de I'atmosphére ont normalement été éliminés par le balayage d’argon et par le premier
pompage avant l’expérience [65].

Une fois atteint un vide satisfaisant, la chambre de réaction est isolée de la pompe. On note
P! .. On reléve la pression et la température de Pargon (P?, T?) dans I’enceinte de stockage, puis
on ouvre la vanne de communication entre la chambre et ’enceinte de stockage. Cette étape est
délicate, car elle peut amener le creuset & bouger, notamment son couvercle. .. Les pressions entre
les deux chambres s’équilibrent au bout d’une dizaine de secondes, et on reléve les pressions et
températures PS, T/ et PJ.. En théorie, si les sondes de pression sont bien calibrées, Pf = PJ.
En pratique, il subsiste toujours un léger écart de quelques dixiémes de millibars.

Une fois les mesures effectuées, on referme le passage entre les deux chambres. On remplit
Ienceinte de stockage avec une pression d’argon différente, sans évacuer la chambre de réaction.
On peut alors refaire une détente en mesurant les variations de pression et de température. On
accumule ainsi une dizaine de points expérimentaux.

Le volume de I’enceinte Vi, est supposé connu (annexe E). L’argon est un gaz noble, dont la
solubilité dans les métaux est supposée nulle. La conservation de la matiére en 1’absence de toute
réaction d’absorption impose :

Angio + Ane,. =0 (2.1)

Ayant effectué plusieurs détentes a partir de 'enceinte de stockage vers la chambre de réaction,
on cherche par régression linéaire le coefficient dit de « volume chaud » 3 :

Ansta = _Ancr
Pl PIN Vi - . -,
s _ s ). 20— 5. (Pl — Pl 1= == 2.2
< <Tsl Tsf > R 6 ( - CT) ot 6 RT,, ( )

Cet étalonnage doit absolument étre effectué dans des conditions o :

— le bain n’absorbe pas de gaz (d’ou le choix de 'argon) ;

— le volume intérieur de la chambre de réaction est le méme que celui qui sera disponible lors

de l'expérience de dissolution (pas de dilatation de la chambre, bain liquide) ;

— la température du gaz est identique & celle de ’expérience de dissolution.

Du fait des variations du volume des échantillons et des températures, la détermination du
volume chaud doit étre recommencée & chaque expérience. En effet, au vu de ’expression de B,
celui-ci dépend de la température du gaz dans la chambre et du volume alloué a ce gaz dans la
chambre.
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Séquence détente - absorption

On vide au maximum l’enceinte de stockage et la chambre de réaction. Le pompage est ici
important, car on va passer de ’argon & ’azote. On attend donc typiquement 5 minutes en pom-
pant. Il faut trouver un compromis entre la propreté de I’atmosphére et le temps de pompage qui
augmente les risques d’évaporation des éléments d’alliage et de fatigue des creusets. Dans 'enceinte
de stockage, on effectue plusieurs balayages d’azote pour chasser ’argon résiduel.

L’enceinte de stockage est remplie d’azote & la pression souhaitée, relativement basse (mais
supérieure & 50 mbar). Aprés la stabilisation de la pression et de la température du gaz dans
I’enceinte, on libére le passage entre ’enceinte et la chambre. Les pressions s’équilibrent entre
les deux chambres, puis diminuent du fait de la dissolution d’une partie de 1’azote dans le bain
métallique.

Lorsque la pression dans la chambre ne varie plus, I’équilibre est considéré comme atteint. On
ferme alors la vanne de passage, on remplit ’enceinte de stockage avec de ’azote, et on réouvre
la communication entre les deux. On réalise ainsi une deuxiéme absorption a partir de 1’équilibre
précédant.

Cette procédure est répétée jusqu’a ce que la pression dans la chambre soit proche de 600 mbar,
par paliers de 50 & 100 mbar.

Température et pression dans ’enceinte de stockage et dans la chambre sont relevées avant
et aprés chaque détente. L’azote contenu dans ’ensemble {chambre de réaction + enceinte de
stockage} se retrouve sous trois formes :

— gaz dans lenceinte de stockage : ngto, Ps, Ts, Vsto;

— gaz dans la chambre de réaction : ne., P, Ter, Ver;

— gaz apparemment dissous dans le métal : nasz.

Ces mesures permettent de remonter expérimentalement au titre massique d’azote apparemment
dissous dans le métal en utilisant uniquement la loi des gaz parfaits, le coefficient B déterminé

précédemment, le volume Vj;,, et un bilan matiére :

AnaNI;p + Ango + Ane, =0 ou Anaﬁl;p = ngz dissous nf\lz dissous (23)
- P PI\ V.
app __ i _ pf fs _1s | Ysto
< Anyg” =B (P, —PL) + (T; Tsf> I (2.4)

Lorsque la molécule de diazote N, se dissout dans le métal, on suppose qu’elle se dissocie en

deux atomes d’azote, solvatés par les atomes métalliques. On écrit donc :

AT[‘zJaL\?gissous =2 AnaNI;p (25)
Am 2AnP - My An
o AP TE_TT N g (2.6)
Mot Mot T Mot

Finalement, le titre massique expérimental en azote apparemment dissous dans l'alliage est

donc calculé & partir des mesures de pression et de température par I’équation :

QMN ~ i P; Psf ‘/;to
Awgpp:mtt'[5(Pcr—Pcfr)+<p_ﬂ>‘ R] (2.7)
[ S S

En fonction de la composition de ’alliage, on considérera deux possibilités :

— aucun nitrure ne s’est formé : le titre massique en azote apparent correspond au titre mas-
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sique en azote dissous : wiF? = wy ;

— des nitrures se sont formés : le titre massique en azote apparent correspond a la somme
des contributions de I’azote dissous et de I’azote piégé dans les nitrures de titane : wiF? =

M
oy + HEwTiy.

2.2.3 Protocole expérimental - cinétique

La méme procédure est appliquée pour les expériences de cinétique avec une enceinte de stockage
de grande dimension, jusqu’a I’étape de volume chaud. Une fois B connu, la chambre de réaction est
mise sous vide tandis que l’enceinte de stockage est remplie d’azote jusqu’a la pression d’environ
910mbar. Au temps t = 0, Penregistrement en continu des deux sondes de pression et de la
température est démarré. On enregistre 1’état initial pendant quelques secondes, puis on ouvre
la vanne de communication. Les enregistrements permettent ainsi de suivre la diminution de la
pression dans la chambre de réaction, aprés une phase d’équilibrage rapide. Le traitement ultérieur
de ces données permet de déterminer au cours du temps un titre massique expérimental en azote

apparent dans lalliage wi' (), selon I'équation :

2t = B0 T5 (pr - po0) + (5 - 20 - D] (23)

Une fois I’équilibre atteint, au bout d’environ 20 min, la vanne de communication est refermée
et les enregistrements arrétés. L’enceinte de stockage est mise sous vide, sans modifier les conditions
régnant dans la chambre de réaction. Les enregistreurs sont redémarrés, le chronométre réinitialisé,
et la vanne réouverte. La pression s’établit typiquement autour de 112 mbar, un niveau trés inférieur
au précédent. L’azote dissous dans le métal a donc tendance & désorber : on enregistre une remontée
de la pression, correspondant & la dénitruration du bain. L’enregistrement est arrété une fois atteint
I’équilibre et on obtient une nouvelle courbe expérimentale des titres massiques apparents en azote
dissous au cours de la dénitruration, 1’état initial correspondant & I’équilibre issu de la premiére
nitruration. On peut ensuite choisir de faire le vide pour revenir & un niveau d’azote initial proche

de 0, et recommencer un nouveau cycle de nitruration - dénitruration.

2.2.4 Principales hypothéses de ce protocole expérimental

Comme on I’a vu précédemment, ’obtention expérimentale du titre massique en azote appa-

remment dissous dans l’alliage se base sur les hypotheéses suivantes :

— Dappareillage est parfaitement étanche;

— la température de I’échantillon métallique est constante au cours de ’expérience ;

— pour une température donnée du bain métallique, le terme de volume chaud B est constant :
le gaz est isotherme quelles que soient sa nature (diazote ou argon) et les évolutions de la
pression ; sa température ne varie pas entre la phase de détermination du volume chaud et
les différentes phases d’absorption ou de désorption d’azote.

— la pression partielle en azote est égale & la pression totale.

En pratique, 'hypothése d’'un gaz & température constante et indépendante de la pression est
difficile & garantir. Il s’agit de la principale source d’incertitude de ’expérience.
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2.3 Modéles théoriques

2.3.1 Thermodynamique

Notre étude s’intéressera a deux réactions : la réaction entre le diazote gazeux et ’azote dis-
sous, d’une part, et la réaction de précipitation des nitrures de titane, d’autre part. Les réactions

chimiques et les constantes thermodynamiques associées sont :

1 W
Ny(g) =N ; Ky(T)= N (2.9)
2 , P
Py
TIN=—Ti+N ; K (T) = ’}/Tiw,er? . ’)/Nwl(ilq (210)

On retrouve ainsi la loi de Sieverts dans le premier cas, le coefficient d’activité du gaz étant
égalal:

eq
KN PN
weq=7_ 2

2.11
v= 0 VR (2.11)

Le tracé de wy expérimental en fonction de @ permet d’accéder a la constante de nitrura-
tion de lalliage K'n/yn par régression linéaire.

Dans le cas oil les nitrures de titane précipitent, I’équilibre des deux réactions doit étre atteint.
Lorsque la réaction de précipitation a lieu, le titane dissous est consommé ce qui fait augmenter la
teneur limite en azote dissous a ’équilibre de précipitation. Tant que cette teneur n’est pas égale a
la valeur prédite par la loi de Sieverts, la réaction de précipitation se poursuit. Lorsque 1’équilibre
des deux réactions est atteint, on obtient :

eq  Krin 1

Wy = e 2.12
Ti YTIVN wlei]q ( )

La teneur wy' est donnée par la loi de Sieverts (équation 2.11). La teneur d’équilibre en titane
peut étre obtenue expérimentalement & partir de la teneur en azote apparent et la teneur en azote
dissous : la différence se trouve prisonniére sous la forme de TiN, initialement absent du systéme,
et dont la formation a consommé du titane & raison d’une mole de titane et d’azote pour une mole
de TiN. On a :

€q
Wwed — Ky . i
I
W Py
{ ,,@pped _  eq My eq e _ MTiN  app.eq eq (2.13)
wN =wy + MT,NWTiN < Wnin = (wy —wy)
1
W4 — initial _ M Wwed
Ti = WTj TiN
! Mrin
. Py
o W89 — initial _ Mr; app.eq _ BN Ny (2.14)
Wri = Wi Mo | 9N P .
N N 0

Le tracé de wr expérimental (équation 2.14) en fonction de 1/wy' donne acceés a la constante
de précipitation via la formule 2.12, & condition que les équilibres soient bien atteints et que la
constante de nitruration ait été correctement déterminée auparavant.

En pratique, les régressions linéaires ont été réalisées par la méthode d’estimation de Gauss-
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Markov totale, qui pondére chaque point de mesure par son incertitude (annexe E).

2.3.2 Cinétique des réactions gaz - métal liquide

Le mécanisme de la réaction de nitruration proposé dans la littérature [26, 28, 29] fait géné-
ralement intervenir une étape d’adsorption du diazote sur la surface du métal, puis une étape de

séparation de la molécule avant sa dissolution :

Nae) = Nagaay (2.15)
Noaa) = 2Ny (2.16)
N =N (2.17)

Si la troisiéme étape limite la cinétique globale de la réaction, une loi cinétique globale du
premier ordre est attendue. En revanche, si les étapes 1 ou 2 limitent la cinétique, ’ordre global

de la réaction devrait étre plus proche de 2. Les deux lois cinétiques s’écrivent :

dwN e S
— =k 1 2.18
A (2.13)
dwN e S
— =k 12 — Wi 2.19
=k (@)~ wd) (2.19)
Aprés intégration, on obtient :
Wi — w S
ln< N NO) =kt (2.20)
wN — WN Mtot
1 eq w _ weq
o (NN N TN g 2y w20 (2.21)
2wy WwN — Wy wN, Twy Mot

Dans les études [26, 28, 29], les lois sont exprimées avec le rapport S/V plutot que S/myot. Les

coefficients de cinétique de ces théses sont reliés aux notres par la relation :

ks

Pacier

kiv = ou 1€ {1;2} (2.22)

L’expression de la loi cinétique en fonction du rapport S/myet présente avantage de travailler
avec la masse, paramétre aisément mesurable avant les expériences et insensible a la température.
Le rapport S/myot sera utilisé dans ensemble du traitement des résultats, mais les deux valeurs
k1 et kyy seront indiquées lors de la discussion bibliographique et dans la conclusion.

2.3.3 Cinétique de précipitation

On verra dans la suite que lorsque des inclusions de nitrure de titane se forment durant une
expérience de Sieverts, elles naissent directement & la surface du bain, et créent progressivement
une couche de nitrures en surface. Dans ces conditions, considérer qu’il existe une étape de germi-
nation hétérogéne dans I’ensemble de ’échantillon ne fait plus sens. En revanche, il est possible de
développer un modéle simplifié & trois phases.

Le systéme se compose du bain liquide et du gaz contenu dans 'appareil de Sieverts. Lorsque
la nitruration débute, il y a d’abord absorption d’azote jusqu’a atteindre la limite de solubilité

des nitrures de titane. La sursaturation provoque ensuite la précipitation des nitrures que nous
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modéliserons sous la forme d’une couche cylindrique & la surface du bain, caractérisée par son

extension verticale h (figure 2.2).

Mo T

TIN(S)

FI1GURE 2.2 — Schéma du modéle de nitruration & deux phases

La présence de la couche de nitrures perturbe la cinétique d’absorption d’azote, en introduisant
une étape de diffusion dans la phase TiN caractérisée par une diffusivité Drin. En régime pseudo-
stationnaire, le flux de diffusion est égal au flux d’absorption en surface, ce qui se modélise par un
coefficient de transfert global égal & la moyenne harmonique du coefficient de transport a la surface
et du coefficient de diffusion pacier Drin/h [37].

Cette cinétique est donc modélisée par la loi :

= (wr' — wn) (2.23)

kT Pacier DTiN

En paralléle, si la sursaturation est supérieure & 1, la réaction de précipitation des nitrures
se traduit par une augmentation de la quantité de matiére de TiN dans le systéme. On modélise
ce processus par un flux de molécules de TiN vers la couche nitrurée. Le modéle s’écrit dans le
chapitre 1 (équations 1.38 et 1.41) :

dnmy )
thN =Jj7iNn S
(2.24)
JriN = PTiN . (wNwTi _ 1)
Mrin ° \ Krin

ol nrin désigne la quantité de matiére de TiN.

Du fait de la croissance uniaxiale de la couche de TiN le long de 'axe z, on en déduit une loi

sur I’évolution de la hauteur de la couche de TiN :

dnrin _ prin o dh

= - — 2.25
dt Mrin dt ( )
dh WNWT}
— =k -1 2.2
= oa ( Krin ) (226)

Cette croissance correspond bien entendu & une variation des titres massiques en TiN, en titane
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et en azote dans le bain :

dwnin _ prin odh

_ = 2.27
dt Myt dt ( )
dwx My dwrin .

= — 10X =N T 2.2
dt Mpx dat " on (2.28)

On peut enfin calculer un titre massique d’azote apparent, regroupant ’azote dissous et ’azote

prisonnier sous forme de nitrures :

WP = wy + ———wrin (2.29)

Enfin, I’absorption d’azote dans le métal a fait diminuer la pression régnant au-dessus du bain

selon ’équation :

dPN2 RT Miot dw;pp
= — | -2 2.30
a v ( My dt ) (2:30)

En toute rigueur, il faudrait calculer cette variation de pression, ce qui a pour effet de modifier
progressivement, le titre massique d’équilibre en azote dissous. En pratique, vu la faiblesse des
variations de pression, on considérera un titre wy' constant pour simplifier le calcul et éviter

certains écueils (quelle température choisir pour le gaz par exemple ?).
Pour résoudre les équations couplées 2.23 et 2.26, on utilise un schéma numérique explicite :

— étape d’absorption / désorption :

Ajwy = kY S (wr' — wn) At (2.31)
Mtot
w = wn(t) + Awy (2.32)
— étape de précipitation / dissolution :
%k ; t
AR =k, (wNwT() - 1) At (2.33)
Krtin
iN - SAh
AWTiN = pTNi (234)
Mtot
My
A = — Awry 2.35
2WN Mrin WTiN ( )
My
Awri = — Awry 2.
wT MTiN WTiN ( 36)
— étape de mise a jour des titres massiques
WP (4 At) = wifP(t) + Aqwn (2.37)
wn(t + At) = wn(t) + AjwN + Aswn (2.38)
wTi(t + At) = wTi(t) + AwTy (239)
wrin(t + At) = wrin(t) + Awrin (2.40)
h(t + At) = h(t) + Ah (2.41)

Pour pallier les erreurs de ce schéma, on fait en sorte de rester sursaturé une fois la précipitation
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démarrée : ceci nous améne & calculer I’avancement maximal de réaction. Soit I’équation suivante :

M My
(UJN - MleN AwTiN) ' (wTi - MTTiN AWTiN) = K1in (2.42)
My My M2,
<= (AwTiN)2 — ( Z\;‘ NUJTi + Z\;NN wN> AwTiN + ﬁ (wNwTi — KTiN) =0 (243)
Ti Ti

Le discriminant est toujours positif :

Mrin Mrin 2 M2
A= i _ g TN Ko 9.44
( Mo ST T wN) Moi My (wnwri = Kin) (2.44)
Mrin Mrin 2 M2,y
A= — 4N g s 2.4
< (MTi YT TN ”N> A By >0 (2.45)

La seule racine physique est alors donnée par ’expression :

2
1 WTi | WN wTi  WN Krin
A(A)TIN = §MT1N MTi + m - \/(1\4’1‘i - Z\4N> + 47MTiMN (246)

Cette expression est insérée dans le code de calcul a la place des formules 2.33 et 2.34 lorsque la
cinétique de précipitation est trop rapide par rapport a celle d’absorption. Ceci permet d’assurer
I’obtention de I’équilibre sans trop diminuer les pas de temps numériques. On recalcule ensuite la

variation de hauteur de la couche de nitrures et tous les autres titres massiques.

2.4 Reésultats

2.4.1 Thermodynamique de la réaction de nitruration & 1510 °C

L’expérience de Sieverts permet d’accéder au titre massique en azote dissous dans le bain
métallique liquide et & la pression totale d’azote régnant au-dessus. Aprés environ une demi-heure
d’attente pour chaque point, on suppose que ’équilibre est atteint, les valeurs ne variant plus. On
relie alors la pression d’équilibre en azote et le titre d’azote dissous & 1’équilibre dans le bain par

une loi affine, dont la pente correspond a la loi de Sieverts :

WS = KA —2 + wp (2.47)

ou Py vaut 1bar et permet d’exprimer 'activité du gaz. Le terme wq a été ajouté a ’équation 2.11
et permet de prendre en compte un calibrage imparfait des capteurs de pression, du coefficient de
volume chaud B, et du niveau d’azote initial. Celui-ci reste faible, de ’ordre de quelques dizaines
de ppm.

L’accord entre les expériences et cette loi est globalement excellent, avec des résidus des
moindres carrés conduisant & une erreur inférieure & 0,5% sur la constante Kn/yn. La figure
2.3 donne un apercu de cette adéquation.

Plusieurs expériences ont été réalisées avec différentes teneurs en titane dans les échantillons,
de maniére & caractériser I’évolution de la constante de nitruration en fonction de la teneur en
titane dans ’alliage et & observer la reproductibilité des résultats. Les résultats des estimations de
K /v~ sont regroupés dans le tableau 2.1, et la figure 2.4 en donne une représentation graphique.
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FI1GURE 2.3 — Exemple de résultat expérimental (23/07/2013) - Constante thermodynamique de
nitruration (loi de Sieverts) a 1510 °C, méthode de Gauss-Markov totale. Barres d’erreur +o.

On constate une variation sensible de la pente K /N suivant les expériences, y compris lorsque
la teneur initiale en titane est identique entre les expériences. Cette dispersion des estimations est
bien plus importante que ne le laissaient supposer les courbes de Sieverts prises séparément (figure

2.3 et annexe E.6), et peut s’expliquer par deux observations.

TABLE 2.1 — Détermination expérimentale de la constante de nitruration Ky /vn

Réf. coulée Date | wr; initial | Kn/yn(-107%) | wo (ppm) | Erreur o (%)
TD951-1 | 23/02/2012 0 2353 7.0 9.4
TD-951-1 | 18/09/2012 0 330,7 -12,0 7,7
TD-951-1 | 13/03/2012 0 320,1 13,7 10,5
TD-951-1 | 23/07/2013 0 324,7 -19,9 10,5
TD-951-2 | 14/03/2012 50 344,6 -6,9 11,2
TD-951-3 | 20/03/2012 100 296,8 -9,3 9,8
TD-951-3 | 20/09/2012 100 345,6 -16,5 15,2
TD-9514 | 21/03/2012 200 327,9 174 11,3
TD-951-5 | 02/05/2012 300 416,8 -24,8 12,5
TD-951-6 | 24/04/2013 400 584,2 -85,9 12,6
TD-952-1 | 04/07/2013 600 286,8 -5,9 10,1
TD-952-1 | 24/07/2013 600 256,0 -0,2 13,3

Premiérement, on doit remarquer que la détermination des titres massiques en azote dissous
est le résultat d’un calcul faisant intervenir des mesures de pression et de températures, et des
paramétres expérimentaux déterminés au préalable (mgo¢, Vito €t B) La prise en compte de l’en-
semble des erreurs associées aux différentes étapes de calcul par la méthode de Gauss-Markov totale
conduit donc & une estimation de I’écart-type des mesures et de K/~ plus importante, de 'ordre
de 10 & 15 %, comme les barres d’erreur le matérialisent sur les figures 2.3 et 2.4.

Deuxiémement, les constantes Kx/yn et 3 sont sensibles & la température du bain métallique.
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FIGURE 2.4 — Détermination de la constante de nitruration Kn/yn, barres d’erreur +o.
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La mesure de cette température a été effectuée par pyrométrie optique bichromatique. Une valeur
proche de 1510°C a été choisie pour réaliser toutes nos expériences, et la puissance de chauf-
fage inductif a été ajustée en conséquence. Cet ajustement n’est cependant pas parfait durant les
expériences, pour plusieurs raisons :

— l’asservissement de la puissance inductive a la température mesurée est réalisé & la main par
I'opérateur ;

— une mince couche oxydée se forme sur le sommet du bain liquide, occasionnant une modifi-
cation des transferts thermiques entre le bain et le gaz, et faisant écran & une mesure directe
de la température du bain liquide ; cette couche oxydée modifie les émissivités et occasionne
des réflexions qui peuvent perturber la mesure pyrométrique;

— la température du bain métallique est sensible au niveau de pression dans I’enceinte : 'aug-
mentation de pression provoque la mise en place d’une convection naturelle qui refroidit
efficacement le bain et les creusets. Des variations d’environ —100 °C ont été systématique-
ment observées entre un systéme sous vide et un systéme sous une pression de 400 mbar,
pour une puissance de chauffage constante.

Ces considérations nous aménent & augmenter lestimation de ’erreur sur la température a
laquelle ont été effectuées nos mesures, et a rejeter certains résultats. En particulier, les deux
valeurs obtenues pour 300 et 400 ppm initiaux de titane semblent aberrantes (figure 2.4). On
constate d’ailleurs dans le tableau 2.1 que la constante wg du modéle est dans ces deux cas bien
plus importante en valeur absolue que dans les autres cas, ce qui est peut-étre le signe d’un probléme
de calibration.

En éliminant ces valeurs, on obtient en moyenne une valeur pour Ky/y~ valant 3,15-10* a
1510°C (1783,15K), avec une erreur de l'ordre de £10% sur la constante, et de +15°C sur la
température réelle du bain liquide o laquelle ont été faites ces mesures. L’influence de la teneur en
titane sur la constante de nitruration n’a pas pu étre clairement mise en évidence pour des valeurs
de lordre de la centaine de ppm, et sera donc considérée comme négligeable jusqu’a 4500 ppm. La
dispersion des résultats de la figure 2./ est attribuée au faible controle des températures dw bain et

du gaz.

2.4.2 Thermodynamique de la réaction de précipitation a 1510 °C

Le produit de solubilité des nitrures a été déterminé par trois expériences. Les calculs consistent
A estimer I’avancement de la réaction & partir des variations de pression d’azote en considérant que
le gaz et le bain sont & ’équilibre, ce qui fixe la teneur en azote dissous. Cet avancement est utilisé
pour estimer la teneur & ’équilibre en titane dans le bain. Ces deux teneurs doivent vérifier la loi
de Guldberg et Waage. On ajoute une constante wy au modéle (équation 2.12) pour prendre en

compte les dérives liées & I’étalonnage des capteurs de pression, ce qui donne 1’équation 2.48.

Kmin 1
wh = —— o tw 2.48
T Nymi w&q 0 ( )

Cette mesure est encore plus indirecte que la précédente, et est aussi plus délicate, car les
nitrures se forment majoritairement en surface du bain liquide. La couche crée rapidement une
barriére peu perméable entre le gaz et le métal liquide, bloquant ainsi les échanges. Dans ces
conditions, la recherche d’un état d’équilibre est trés délicate et doit se faire pour des pressions
d’azote faibles. Par ailleurs, les problémes de mesure de température du bain mentionnés plus haut
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sont ici exacerbés, la couche de nitrure créant une zone d’émissivité trés différente de celle du métal,
avec un coefficient de réflexion important. Un exemple de résultat expérimental est donné sur la

figure 2.5.

35X 10
)
3l wp = 1.504e—007-$ +4.730e-004
.
3
00 0.5 1 1.5 2
1/wy x 10*

F1GURE 2.5 — Détermination expérimentale du produit de solubilité du nitrure de titane dans le
Durimphy, barres d’erreurs +o. Mesures du 19/07/2013.

Le tableau 2.2 résume nos résultats, qui sont également présentés sous forme graphique (figure
2.6). Contrairement a ce qui a été fait précédemment, on ne procéde pas ici & une moyenne entre
les trois constantes obtenues. En effet, la mesure du 19/07/2013 se distingue clairement des deux
autres par ses conditions de réalisation et sa meilleure précision (5 points de mesure au lieu de
trois, cf. annexe E.6). Elle est donc privilégiée. Les deux autres expériences semblent tout de méme

confirmer ’ordre de grandeur du produit de solubilité.

TABLE 2.2 — Détermination du produit de solubilité du nitrure de titane TiN a 1510 °C

Réf. coulée Date | wr; initial | Kin/ (yn7yTi) | wo (ppm) | Erreur o (%)
TD-952-2 | 08/07/2013 4500 1,54E-07 2220 19
TD-952-2 | 19/07/2013 4500 1,50E-07 473 14
TD-952-2 26/07/2013 4500 1,20E-07 202 17

La valeur du produit de solubilité a 1510°C est ainsi estimée a 1,5-1077, avec une erreur de
Vordre de £15% sur cette constante, et de £15°C sur la température du bain liquide (£1,1% de
la valeur en kelvin). On remarque que l'erreur calculée est elle-méme trés largement dépendante de

Derreur obtenue sur la constante de nitruration : on accumule les incertitudes (annexe E).

2.4.3 Cinétique de la réaction de nitruration a 1510 °C

L’appareil de Sieverts permet d’accéder au titre massique en azote au cours du temps. L’obten-
tion de résultats exploitables est malheureusement rendue délicate du fait des échanges thermiques
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entre le gaz, les parois de la chambre de réaction (refroidies) et les zones chaudes (creuset, mé-
tal). Ces échanges modifient la température moyenne du gaz, et donc le terme de volume chaud
B intervenant dans le calcul des titres massiques. Ce phénomeéne est d’autant plus prégnant que
les pressions de travail sont plus élevées (800 mbar au lieu de 400 mbar) et que le volume de I’en-
ceinte de stockage a été multiplié par 5 par rapport aux expériences de thermodynamique, ce qui
renforce la variabilité du coefficient B Des ajustements de ce coefficient ont été nécessaires pour
retrouver des valeurs asymptotiques cohérentes par rapport a la constante d’équilibre déterminée
précédemment.

Deux modeéles sont proposés dans la littérature [26, 28, 29, 32] pour caractériser la cinétique
des réactions gaz-métal liquide selon des modéles d’ordre 1 ou 2. La notion d’ordre s’entend ici au
sens global.

Toutes les expériences ont été réalisées dans des creusets de diamétre interne 24 mm, soit un
rayon 7 de 12mm. La hauteur de la calotte sphérique h¢y est estimée & 1,5 mm, sur la base des
mesures réalisées aprés solidification. L’aire de la surface en contact avec le gaz est alors obtenue
par ’équation :

S=m(r*+hi) (2.49)

L’application numérique donne : S = 1,82 - 1073 m?. Cette valeur sera utilisée pour toutes les
expériences, puisque les conditions électromagnétiques sont normalement identiques d’une expé-
rience a autre.

Un exemple typique des titres massiques obtenus au cours du temps & partir des mesures de
pression et de température est fourni figure 2.7. Les barres d’erreur n’ont pas été tracées pour éviter
de surcharger le graphique. Elles sont de I’ordre de +10%. On doit prendre garde au fait que les
points situés entre 0 et 20 s sont aberrants, puisque les capteurs de pression et de température du gaz
subissent encore les effets de I’équilibrage des pressions a ’ouverture de la vanne de communication.
Les données peuvent étre considérées comme correctes aprés cette phase de régime transitoire. En
fin d’expérience, on observe une dispersion plus importante des titres massiques. Ceci provient du
fait que la réaction d’absorption d’azote atteint son équilibre : le bruit de mesure est alors le seul a
subsister. Qualitativement, on observe bien une croissance du titre massique en azote dissous, puis
une stabilisation autour d’une valeur d’équilibre.

Les figures 2.8(a) et 2.8(b) présentent un exemple de détermination du paramétre cinétique des
modeéles d’ordre 1 ou 2 par régression linéaire sur les 100 premiéres secondes. Au-dela, ’écart a
I’équilibre est trop faible pour pouvoir réaliser une estimation correcte.

On trace sur la figure 2.8(c) I’évolution du titre massique expérimental en azote et les prédictions
des deux modéles. Une bonne adéquation générale entre les modéles et les points expérimentaux
est observée. Les deux courbes présentent des formes trés similaires. Compte-tenu de la précision
des résultats expérimentaux et des écarts aux modéles, il n’est pas possible de se prononcer claire-
ment sur une éventuelle supériorité d’un des modéles. Dans toute la suite, on choisira donc de ne
conserver que le modéle cinétique du premier ordre, car il s’agit du modéle le plus simple.

Le traitement des autres expériences révéle un accord globalement assez bon entre les modéles
et les courbes expérimentales (annexe E.7). L’équilibre est atteint dans la majeure partie des cas.
Le maintien de cet équilibre en dénitruration s’avére délicat : la dérive des points expérimentaux
pourrait étre attribuée & un phénoméne thermique non controlé venant biaiser les mesures de
pression.

Les tableaux 2.3(a) et 2.3(b) synthétisent les constantes cinétiques estimées pour chaque expé-
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FIGURE 2.7 — Exemple typique d’enregistrement du titre massique en azote au cours d’une nitrura-
tion. Données du 15/01/2014.

TABLE 2.3 — Résultats - constantes cinétiques du premier ordre

(a) Nitruration

Ref. coulée Date | witit@! (ppm) | 1/7 (s7!) | kP kg s~ -m~2

TD-951-1 | 15/01/2014 0] 1,29-1072 1,6-1071

0| 703-1073 8,8-1072

TD-951-1 | 21/01/2014 0]224-102 4,8-10 1

TD-952-1 | 21/11/2013 600 | 1,02-1072 1,8-1071

600 | 1,61-1072 2,8-1071

TD-952-1 | 11/02/2014 600 | 1,12-1072 2,2-1071
(b) Dénitruration

Ref. coulée Date | witital (ppm) | 1/7 (s71) | k¢ kg-s71-m~2

TD-951-1 | 15/01/2014 0] 459-1073 5,7-1072

TD-951-1 | 21/01/2014 0]896-1073 1,9-1071

TD-952-1 | 21/11/2013 600 | 3,29 -10~2 5,7-1071

TD-952-1 | 11/02/2014 600 | 6,90-1073 1,4-1071
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des deux modeles. Données de la 1*¢ nitruration du 15/01/2014, 0 ppm de titane dans l'alliage.
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rience. Les figures 2.9(a) et 2.9(b) offrent une représentation graphique de la dispersion des résultats
en nitruration et en dénitruration. Deux points expérimentaux nous ont paru aberrants et ont été
éliminés des moyennes pour établir les coefficients (figure 2.9). Les valeurs des coefficients ciné-
tiques d’ordre 1 des réactions de nitruration et de dénitruration sont donc respectivement estimées
@1,9-107's7! - kg-m™2 et 1,2-107 s7! - kg - m~2. Vu la figure 2.9, une incertitude assez large

d’environ £50% peut étre associée a ces estimations.

2.4.4 Cinétique de la réaction de précipitation a 1510°C

Les problémes de stabilité thermique discutés précédemment sont aussi rencontrés dans ce
type d’expérience. La constante de volume chaud B doit donc étre ajustée afin de retrouver des
asymptotes cohérentes avec les données thermodynamiques. Le modéle de cinétique de précipitation
fournit également une valeur d’épaisseur de la couche de TiN de surface, dont on peut mesurer un
ordre de grandeur sur I’échantillon. Enfin, le dosage du titane et de ’azote dans la zone en dessous

de la couche de nitrure de titane doit corroborer les prédictions du modéle de précipitation.

Observations microscopiques et résultat des dosages

Les échantillons contenant 4500 ppm initiaux de titane et soumis & une pression d’azote proche
de 800 mbar présentent & la sortie de I'expérience une couleur dorée attribuée aux nitrures de
titane (figure 2.10(a)). La surface est bombée, ce qui rend son observation & petite échelle difficile.
Seule une petite zone du champ d’observation apparait nette au microscope optique, méme a faible

grandissement.

L’ensemble de la surface a été nitrurée, comme la figure 2.10 le montre bien. On distingue ca
et 1a quelques zones découvertes ou fissurées (figure 2.10(d)). Ces zones sont probablement créées
par Dagitation de la surface du bain et par la présence d’oxydes qui entrent en concurrence avec

les nitrures pour coloniser la surface du bain.

L’échantillon de l'expérience du 29/01/2014 a été découpé en deux suivant un plan contenant
I’axe et une génératrice du cylindre. Une moitié a été enrobée dans un alliage & bas point de
fusion Pb-Bi-Sn pour étre ensuite observée au microscope électronique & balayage (figure 2.11).
L’observation avec le détecteur BSE révéle bien une extension verticale trés faible de la couche de
TiN, de 'ordre de 10 pm.

L’autre moitié a été polie de maniére a éliminer au maximum la couche de nitrures de titane
située sur le dessus de ’échantillon, puis envoyée & 'entreprise EAG pour un dosage du titane par
ICP et de l'azote par IGA. La teneur en titane dans ’échantillon privé de sa couche de nitrures
s’établit & 4200 ppm au lieu des 4500 ppm initiaux, tandis que la teneur en azote varie entre 16
et 49 ppm, pour une valeur moyenne estimée par EAG a 30 ppm. On est donc loin des 287 ppm
d’azote dissous & ’équilibre lorsqu’il n’y a pas ou peu de titane dans ’alliage (figures 2.3 et 2.4).

Résultats du modéle aprés ajustements

Le modéle couplé de nitruration - précipitation présenté & la section 2.3.3 permet de décrire

nos résultats expérimentaux, comme on peut ’observer sur la figure 2.12. Les coefficients utilisés
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(a) Echantillon Sieverts, 4500 ppm de Ti (b) Détail de la couche de TiN

(c) Détail, fort grossissement (d) Zone partiellement découverte

F1GURE 2.10 — Observation par microscopie optique de la couche de nitrures de titane d'un échan-
tillon de Sieverts, vue de dessus.
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F1GURE 2.11 — Observation par MEB de la couche de nitrures de titane d’un échantillon de Sieverts,
vue en coupe.
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pour ajuster ce modéle valent :

1 =53-10"2kg-m 257! (2.50)
ky=7-10""m.s7* (2.51)
Drin =4,5-10 1m? .57 ! (2.52)

3507
o Expérience
aool M= 19e-001 kgm 57! ——Modeéle précip.
k, = 7.0e-009 m.s~!
250r
/é\ Drixn = 4.5e-016 m?.s~! =
Q, 200f o -
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FIGURE 2.12 — Résultats de 'expérience de précipitation du 29/01/2014. Modéle de nitruration
couplé & un modeéle de précipitation.

La faiblesse du coefficient de diffusion apparente a pour effet de ralentir fortement 1’absorption
d’azote, en modifiant le coefficient global de transfert au fur et & mesure de la formation de la
couche de nitrures (équation 2.23). Le titre massique d’azote dissous reste pourtant relativement
bas et proche de la limite de solubilité du fait de la réaction de précipitation qui consomme ’azote
pour former des nitrures de titane. La figure 2.13 donne une représentation graphique des différents
titres massiques. On visualise ainsi clairement 1’évolution du titre massique en azote dissous, qui
se situe en fin de réaction & 44 ppm alors que la limite de solubilité de ’azote vis-a-vis des nitrures
s’établit & 37 ppm, et que la teneur maximale d’azote capable de se dissoudre dans ’alliage hors
précipitation est de 287 ppm.

On remarque que l’équilibre est loin d’étre atteint. Le modéle met en évidence un blocage
cinétique da a la formation de la couche trés peu perméable des nitrures en surface. En théorie,
tant que la solubilité maximale de 1’azote dissous dans le métal n’est pas atteinte, la réaction de
nitruration doit se poursuivre, contribuant ainsi indirectement & la croissance des nitrures de titane.

L’échantillon pris dans son état final hors équilibre a ensuite été exposé & une pression d’azote
plus faible, de 106 mbar, correspondant & un titre d’équilibre en azote dissous de 102 ppm d’aprés
la loi de Sieverts. Cette opération a habituellement pour but d’étudier la dénitruration. Dans le
cas présent cependant, le titre massique en azote initial n’est que de 44 ppm, d’aprés notre modéle.

La réaction de nitruration devrait donc se poursuivre.
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FIGURE 2.14 — Evolution du titre massique en azote apparent sous pression réduite (106 mbar).
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Ce sens de réaction n’est pas observé expérimentalement, comme on peut le voir sur la figure
2.14. La pression en azote dans la chambre de réaction augmente de 1,1 mbar, ce qui se traduit
par une diminution du titre massique d’azote apparent d’environ 80 ppm. Cette contradiction
par rapport au calcul thermodynamique peut s’expliquer par un blocage cinétique de la réaction
d’adsorption du gaz associé & une augmentation involontaire de la température , car la convection
naturelle diminue a basse pression. Le terme de volume chaud B n’est alors plus constant.

L’expérience a effectivement donné 'impression d’étre plus instable au niveau thermique dans
les phases de dénitruration. Il s’avére de toute facon impossible d’utiliser les points de la figure
2.14 pour déterminer une cinétique de dissolution de la couche de nitrure de titane.

Un pompage sous vide primaire durant 3 min permet de redissoudre entiérement la couche de
nitrure de titane, comme cela a pu étre constaté visuellement. A la suite de cette dénitruration
forcée, une deuxiéme expérience de nitruration peut étre réalisée. Les résultats (figure 2.15) sont
assez similaires & la premiére nitruration. On peut notamment interpréter 1’évolution du titre
massique apparent en azote avec la méme constante cinétique de la réaction de précipitation, et
un coefficient de diffusion assez proche du précédent. En revanche, & 330s, un point d’inflexion est
observé. Cette augmentation peut résulter d’une rupture de la couche de nitrures, permettant un
apport d’azote dans le bain plus rapide. Il peut également s’agir d’un artefact lié & des problémes
de température et de début de solidification de I’alliage. Un changement du coefficient de diffusion
de notre modéle peut évidemment permettre de rendre compte de ce point d’inflexion, mais un tel
ajustement nous a semblé trop artificiel.

Un deuxiéme essai a été effectué le 3 février 2014, avec un échantillon du méme alliage (annexe
E, figure E.11). Le méme traitement a été appliqué aux courbes expérimentales. On observe les
mémes phénomeénes : teneur finale en azote apparent plus faible que 1’équilibre prédit par la loi
de Sieverts, sens de réaction inversé & basse pression (phase intermédiaire), et points d’inflexion
sur le régime pseudo-permanent. La méme constante cinétique de la réaction de nitruration peut
cependant étre utilisée. Lors de la deuxiéme nitruration, la teneur en azote apparent montre un
point d’inflexion trés marqué & 744 s, suivi d’une forte augmentation du titre en azote apparent.
Cette augmentation ne peut étre représentée par le modéle, méme en augmentant trés fortement
le coefficient de diffusion de ’azote dans la couche de nitrures. Un autre phénoméne est a 1’ceuvre :
une diminution (probable) de la température avec solidification du métal, ou bien une précipitation

qui se développerait dans I’ensemble de I’échantillon et non plus seulement en surface.

TABLE 2.4 — Résultats des expériences de Sieverts sur la précipitation des TiN

Expérience | k} (kg-m™2-s71) | Dy (m?-s71) | kp (m-s™1)
29/01/2014, 1 1,9-1071 4,5-1016 7-107°
29/01/2014, 2 2,5-1071 4,5-10716 7-107°
03/02/2014, 1 1,9-1071 2,9.10"16 7-107°
03/02/2014, 2 1,9-1071 2510716 7-107°

Le tableau 2.4 récapitule les paramétres ajustés sur les quatre essais. Malgré une certaine
dispersion des diffusivités et des constantes de nitruration obtenues, toutes les expériences ont
pu étre interprétées avec le méme coefficient cinétique pour la réaction de précipitation : k, =
7-107°m-s~!. L’%ncertitude sur cette estimation est élevée, supérieure a +50% : il s’agit plus
d’un ordre de grandeur. La dispersion des constantes cinétiques de nitrurations et des diffusivités
calculées peut provenir de variations de l’état de la surface, plus ou moins oxydée, et des fissures

dans la couche de nitrures.
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Simulations complémentaires

La figure 2.16 permet de mieux comprendre l'effet des variables k;, et Drin sur le modéle. Les

paramétres de simulation sont regroupés dans le tableau 2.5.

TABLE 2.5 — Paramétres des trois simulations complémentaires

Paramétres Cas1 Cas 2 Cas 3
Bl (kg-m 2-s7h) [ 19-101 ] 1,9-10°1 | 1,9-10°1
kp (m-s71) 7-107Y 7-107Y 710710
Drin (m?-s71) 45-10716 | 1,3.10712 | 1,3-10712
tr (s) 1-10° 4-103 4-103

On constate qu’avec les paramétres nominaux déterminés lors de ’expérience du 29/01/2014,
l’équilibre aurait pu étre atteint aprés 1 - 10%s, soit 28 h environ. La décroissance du titre massique
en titane est clairement visible au fur et & mesure de sa consommation par précipitation. La
sursaturation reste presque tout le temps proche de 1, ce qui signifie que la réaction d’absorption
de l’azote est limitante par rapport a celle de précipitation. La limite de solubilité des nitrures
s’éléve graduellement avec 'abaissement de la teneur en titane dans le bain.

Dans le deuxiéme cas, la diffusivité a été augmentée a4 1-10"8m? - s~! ce qui rend la couche de
nitrures plus perméable et I’absorption plus rapide. L’équilibre est ainsi pratiquement atteint aprés
3600s (1h). La sursaturation est légérement plus élevée du fait de 'augmentation de la vitesse
d’absorption de I’azote.

Dans le troisiéme cas, la constante cinétique de la réaction de précipitation a été diminuée par
10, tandis que la réaction d’absorption d’azote dans le bain reste pilotée par les mémes paramétres.
On provoque ainsi une augmentation de la sursaturation, notamment en début de réaction. Elle
atteint une valeur de 7, ce qui peut également se visualiser par le décollement marqué entre le titre
en azote et la teneur limite avant précipitation w{¢!. L’équilibre n’est plus tout a fait atteint aprés

1h de réaction.

2.5 Comparaison avec les données bibliographiques

2.5.1 Réaction diazote gazeux - métal liquide
Thermodynamique

La nitruration du fer pur liquide a fait I’objet de plusieurs publications, dont on peut trouver une
synthése partielle dans [32] et [25], reprise dans le tableau 2.6. A 1600 °C, la constante de nitruration
du fer pur Ky varie entre 436 - 1076 et 460 - 107, selon les auteurs, avec une légére dépendance en
température mais qui reste peu marquée. Une extrapolation est faite a la température de 1510 °C.
On note que cette extrapolation est purement théorique, puisqu’a cette température, le fer pur est
normalement solide. La constante se situerait cette fois dans l'intervalle [417 -1075;454 - 10_6]. En
moyenne, on obtient une constante dans le fer pur liquide extrapolée a 1510 °C valant 436 - 1076,

La solubilité de 'azote dans le nickel pur est trés faible. Elle a fait I’objet de plusieurs déter-
minations expérimentales, résumées dans un tableau de la thése [28] et repris dans le tableau 2.7.

En moyenne, on trouve une valeur d’environ 16 - 10~% pour la constante de nitruration du nickel a
1600 °C.
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TABLE 2.6 — Constantes de nitruration du fer pur (tiré de [25])

Référence Technique logy, KZO wn (ppm), 1510°C, 1bar N,
Parlee et Kashyap (1958) Sieverts —665/T — 1.000 424
Schlenck et al. (1959) Echantill. | —767/T — 0.950 417
Elliott et Humbert (1960) Sieverts —225/T — 1.218 453
Turnock et Pehlke (1966) Sieverts —276/T — 1.200 442
Gomersall et al. (1968) Lévitation | —285/T — 1.210 427
Morita et Kunisada (1977) Echantill. | —941/T — 0.841 428
Wada et Pehlke (1981) Sieverts —226/T — 1.216 454
Schiirmann et Kattlitz (1981) | Sieverts —297/T — 1.198 432
Tshii et al. (1982) Sieverts | —400/T — 1.126 446
Ishii et al. (1982) Echantill. | —518/T — 1.063 443
Wada et al. (1986) Lévitation | —430/T — 1.125 430

TABLE 2.7 — Constantes de nitruration du nickel pur (tiré de [28])

Référence Technique wy (ppm), 1600°C, 1bar N,
Schenck et Frohberg (1959) Echantill. 25
Humbert et Elliott (1960) Sieverts 10
Blossey et Pehlke (1966) Sieverts 13
Wada et al. (1968) Sieverts 13
Lange et Schenck (1970) Echantill. 14
Benner et Parlee (1973) Cell. de diff. 13
Kojima et al. (1975) Capillaire 35
Wada et Pehlke (1977) Sieverts 13
Chesnokov et Linchevskiy (1977) | Capillaire 14
Ishii et al. (1982) Echantill. 15
Kim et al. (1986) Echantill. 11
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Enfin, des expériences de nitruration sur un alliage Ni-20%Cr ont été réalisées au LSG2M
(Nancy) dans les années 1980-2000. Le tableau 2.8 synthétise leurs résultats et montre une aug-

mentation trés significative de la solubilité de ’azote lorsque du chrome est additionné au nickel.

TABLE 2.8 — Constantes de nitruration dans un alliage Ni-20%Cr

Référence Technique | wiy (ppm) & 1600°C, 1bar N,
Gardaix [27] (1984) Sieverts 582
Herrera Trejo [28] (1991) Sieverts 526
Basquin-Petitnicolas [29] (1996) | Sieverts 574

L’usage de Thermo-Calc permet de donner par la méthode Calphad une estimation théorique

de la constante de nitruration pour la composition de ’alliage Durimphy sans titane : Fe, 18%Ni,
9%Co, 5%Mo. Les conditions du calcul sont résumées en annexe B.2. A 1510°C, on obtient une

constante de nitruration valant 246 - 106,

5007 - - -Loi Thermo-Calc
¥x Expérience
- - Fe ; Kashyap et al. (1958)
______________ Fe ; Schlenck et al. (1959)
450 - -mmmm T T e - Fe; Turnock et al. (1966)
....... Co L Fe ; Morita et al (1977)
o I et - - Fe ; Wada et al. (1981)
T T - Fe; Schirmann et al. (1981)
4001~
g
=N
& —_—
= 3507 (1510 °C ; 315 ppm)
&
Z 3
= 3001
250r L aeeeemmmmmTTTTTT
200 L L L J
1400 1450 1500 1550 1600
T (°C)

F1GURE 2.17 — Comparaison des constantes thermodynamiques de nitruration dans le fer pur et le
Durimphy (expérience, et valeur Thermo-Calc)

Ceci est & comparer & la valeur de 315 - 1075 4 1510 °C obtenue dans le cadre de nos expériences.
Cela correspond & 315 ppm d’azote dans le bain sous une pression partielle de diazote de 1 bar. Ces
valeurs sont tracées sur la figure 2.17. L’écart d’environ 120 ppm par rapport au fer pur s’explique
a priori par 'influence des éléments d’alliage sur la solubilité de ’azote, et notamment du nickel
dans lequel ’azote est trés peu soluble. Le coefficient d’activité déterminé expérimentalement par
rapport au fer pur vaudrait : vy = 1,38. Un écart de 30 % est observé par rapport au calcul théorique
Thermo-Calc. Cet écart peut s’expliquer soit par la qualité de nos mesures, soit par la fiabilité des
données de la base TCFE7 de Thermo-Calc.

Cinétique

En cinétique, les résultats sont plus difficiles & comparer directement du fait de la variabilité
des modéles. Pour la dénitruration du fer, les constantes d’ordre 1 se situent généralement entre
1,9-10*m-s et 3,510 4m-s ! d’aprés Iarticle [32]. Le tableau 2.9 présente quelques données

pour des alliages de Ni-Cr et pour du fer pur. Les courbes présentées par ces auteurs semblent bien
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plus précises que les notres, permettant de statuer sur 'ordre global de réaction.

TABLE 2.9 — Constantes cinétiques du premier ordre de I’absorption et la désorption d’azote, déter-
minées pour différents alliages a 1600 °C.

Auteurs | Méthode | Alliage | k7 (m-s™) | &, (m-s™)
Herrera Trejo [28] Echantill. | Ni-20%Cr 7 4,1-107°
Basquin-Petitnicolas [29] | Sieverts | Ni-20%Cr 4,2-1074 5,2-107*
Wu et coll. [27] Sieverts Fe 3,5-1074 3,5-1074

Nos résultats expérimentaux peuvent étre exprimés dans les mémes unités en divisant nos
constantes par la masse volumique de I’alliage & la température de ’expérience. La masse volumique
du Durimphy liquide est évaluée G : pacier = 7,6 - 103kg - m~—2 ¢ 1510 °C. Cette valeur a été calculée
a partir d’une extrapolation au domaine liquide de la courbe expérimentale de dilatation de l’alliage

[66]. On trouwve alors :

Ely =25-10°m-s! (2.53)
kY, =1,6-10°m-s7! (2.54)

Les coefficients de transfert en nitruration et dénitruration dans le Durimphy liquide sont donc
16 & 25 fois plus faibles que dans 'alliage Ni-Cr et 10 fois plus faibles que dans le fer. Ceci peut
s’expliquer par des température plus faibles pour nos expériences, par la différence de composition

chimique et par la propreté de la surface du bain.

2.5.2 Précipitation du nitrure de titane
Thermodynamique

Le produit de solubilité des nitrures de titane dans le fer pur est donné en fonction de la tempé-
rature dans quelques articles scientifiques. Le tableau 2.10 propose un résumé de ces informations.
La constante thermodynamique est systématiquement modélisée par une loi d’Arrhenius, dont on
peut extrapoler les valeurs aux températures inférieures au point de fusion du fer pur de maniére

a pouvoir les comparer & notre alliage.
TABLE 2.10 — Produit de solubilité des TiN dans le fer pur liquide, données bibliographiques.

Référence Produit de solubilité

Evans et Pehlke [67] log;o Ki5y = —16433/T + 6.19
Morita et Kunisada [68] | log;q K7y = —19800/T + 7.78
Kim et coll. [69] log,o Koy = —15780/T + 5.63

A partir de la valeur du produit de solubilité dans le fer pur, il est théoriquement possible de
calculer les coefficients d’activité et de remonter ainsi & la valeur du produit de solubilité dans un

alliage. Les modéles sont généralement batis sous la forme :

logyg Kre—x, = logyg Kre + Z Z( %])—i— r (%) ) Z Z( (%j - %k )) (2.55)

i=N,Ti j =N,Ti j,k
%k

Le logiciel Thermo-Calc a été utilisé pour calculer & différentes températures le produit de

solubilité pondéré par les coefficients d’activité. En appliquant une loi d’Arrhenius aux données
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Thermo-Calc, on trouve :

Kriv _ A - exp (—EO) (2.56)
YNYTi

avec A = 20,407 et Ey = 277,7-10%J - mol ™!

La figure 2.18 propose une comparaison de ces valeurs et de celles du fer pur avec notre propre
détermination du produit de solubilité dans le Durimphy & 1510 °C. On constate que ’accord entre
notre valeur expérimentale et celle de Thermo-Calc est excellent. Vu la forme des courbes, il semble
que le produit de solubilité des TiN dans le fer pur utilisé dans Thermocalc soit celui de article [67],
soit 9,43 - 1078 & 1510°C. Avec un coefficient d’activité de l’azote de 1,38, le coefficient d’activité

du titane dans le Durimphy est donc estimé a 0,46.

x 10~
4r - - _X_X_%Oi Thermo-Calc
N A By xpérience
('YT;F’YI;I\I) =4 exp( R%> , Fe ; Evans et al. (1965)
3.5¢ 3 i ,/ Fe ; Morita et al. (1977)
A =20.407 ; By =277.7-10° J-mol ,' . Fe; Kim et al. (2007)
gz Of .
3 .
o L .
33‘ 2.5 ,//
Il e
S 27
&
G
Z 1.5¢
Z
=
< ol
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FiGURE 2.18 — Produit de solubilité des TiN dans le fer pur et calculé pour notre alliage par
Thermo-Calc, et comparaison & ’expérience.

Cinétique

Aucune donnée expérimentale de cinétique de précipitation des nitrures de titane n’a pu étre
trouvée dans la littérature scientifique. On recense dans le tableau 2.11 des modéles avec des
constantes cinétiques ajustées a partir des tailles typiques d’inclusions de TiN. Les valeurs ont été

recalculées pour correspondre & notre modéle :

. PTiN WNWTi
N = k -1 2.
JTIN Mrin P ( Krin ) ( 57)

La valeur de cette constante serait donc dans lintervalle [1-1071;1-1077] (m-s~!). Notre
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TABLE 2.11 — Constantes cinétiques du premier ordre de la réaction de précipitation des TiN dans
différents alliages, pour des températures de I'ordre de 1450 a 1500 °C

Auteurs | Alliage | Précip. kp (m-s')
Rocabois et coll. [11] Acier doux 551078
Rocabois et coll. [38] Acier doux 2,2-1071
Lehmann et coll. [39] Acier doux 1,2-10°7
Descotes et coll. [70] | Acier maraging | 8,2-10°

estimation par la méthode de Sieverts (7-10"%m-s~!) se trouve bien dans cet intervalle. Pour
confirmer cette valeur, il conviendrait de réaliser d’autres expériences de cinétique par échantillon-
nage ou bien des expériences de précipitation in situ au synchrotron, avec une détermination de la
fraction massique de TiN au cours du temps par diffraction des rayons X. La tomographie pour-
rait étre utilisée pour connaitre les tailles des plus grandes particules o différents instants dans

Uensemble du volume de ’échantillon.

2.6 Deénitruration au four VIM industriel

Le modéle cinétique de dénitruration présenté a la section 2.3.2 peut étre trés rapidement trans-
posé au four & induction sous vide (VIM) & condition de connaitre les géométries et de rechercher
sur quelques coulées les niveaux d’azote au temps initial, et & différents moments de la fusion. On
peut ainsi en déduire un coefficient cinétique de dénitruration pour le modéle d’ordre 1.

Le tableau 2.12 présente des mesures expérimentales des teneurs en azote pour une dizaine de

fusions ainsi que les titres massiques initiaux en azote.

TABLE 2.12 — Données industrielles des teneurs en azote lors de différentes fusions VIM

Fusion | ¢ (s) mesure | wy (ppm) | wy initial (ppm)
JF699 7011 11,0 14
JF699 11865 9,0 14
JF699 19416 9,0 14
JF953 5061 12,0 17
JF953 7141 11,0 17
JF953 10330 11,0 17
JF953 17817 6,0 17
JF954 5610 10,0 17
JF954 9712 11,0 17
JF954 13633 9,0 17
JF698 4292 12,0 14
JF698 7511 10,0 14
JF698 12124 9,0 14
JG214 10636 9,0 13
JG216 11055 12,0 15
JG217 6654 12,0 17
JG220 5075 19,0 25

La masse totale d’acier est fixée a 8850kg, le rapport S/V est recalculé & partir de la masse,
de la densité (p =7352kg - m~2) et du rayon du creuset (613 mm). Il vaut 0,9794m~!. La pression
d’affinage dans le four est systématiquement de 5 pbar, ce qui conduit & un titre massique d’équilibre
en azote de 0,7 ppm.

On effectue une optimisation sur le coefficient cinétique d’une loi cinétique d’ordre 1 & partir
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des valeurs expérimentales des titres massiques, et on retrace ainsi la courbe de dénitruration.
Les résultats sont donnés dans la figure 2.19. Le graphique des résidus (figure 2.19(a)) montre
que 'accord entre le modéle et I’expérience est assez bon, ’écart-type de 'erreur étant estimé a

6 = 1,5 ppm via la formule :

1
n—1

Q>
Il

Z (w;nodéle _ w§XP~)2 (258)
=1

Vues les teneurs massiques mesurées, cette estimation de l’écart-type & 1,5 ppm correspond a
une erreur de 'ordre de 15 % sur les titres massiques. On peut penser que ’erreur provient autant
de la qualité des mesures que du modéle, puisque 1’écart-type des mesures expérimentales en azote
est sans doute de l'ordre de 1 ppm.

Le coefficient cinétique de transfert en dénitruration est estimé a kyy = 4,9-107°m - s~ (équi-
valent a k1 = 3,6-10" kg -m~2-s71). La figure 2.19(b) présente les titres massiques en azote
expérimentaur et calculés en fonction du temps de fusion, confirmant visuellement le bon accord
entre le modéle et l'expérience. La valeur du coefficient cinétique est trois fois plus élevée que celle
que nous avions estimée grace aux expériences de Sieverts, tout en restant dans le méme ordre de
grandeur. La différence peut étre attribuée a un meilleur état de surface au four industriel du point
de vue des oxydes par rapport a nos expériences de Sieverts, a une température plus élevée, et a
une teneur en éléments tensioactifs (oxygéne, soufre) plus faible.

La figure 2.20 présente deux abaques créées & partir du modéle pour différentes teneurs initiales
en azote. Elles permettent de visualiser rapidement les cinétiques de dénitruration, selon qu’on
se fixe une durée limite de fusion ou au contraire une valeur visée du titre massique en azote.
L’obtention d’une teneur en azote inférieure & 5ppm en un temps raisonnable (moins de 6h de
fusion) nécessite d’enfourner une charge contenant moins de 12 ppm d’azote. En partant de 6 ppm
d’azote, une élaboration de 5h permet d’atteindre 3 ppm d’azote seulement, car le rapprochement
de I’équilibre diminue Defficacité de la dénitruration. On note qu’a une pression de 5pbar, le titre
massique d’équilibre en azote est pratiquement nul. Diminuer encore plus la pression ne permet
donc pas d’accroitre significativement [’écart o I’équilibre pour espérer dénitrurer plus rapidement.
Pour atteindre des teneurs finales plus basses en azote, il conviendrait d’augmenter le coefficient
cinétique de dénitruration ou le rapport S/myy, par exemple en générant de la cavitation par
ultrasons. Signalons enfin que la dénitruration dans le film liquide de l’électrode au cours du

procédé VAR peut faire I'objet d’une modélisation similaire (annexe F).

2.7 Conclusion - récapitulatif

Les expériences de thermodynamique nous conduisent & proposer, pour ’alliage Durimphy, les
valeurs suivantes :
— Kn/y =3,15-10"* 4 1510°C (1783,15K), avec une erreur (20) de ordre de +10 % sur la
constante, et de +£15°C sur la température ;
— Krin/ (Y1) = 1,5-1077 4 1510°C (1783,15 K), avec une erreur (20) de Pordre de £15 %
sur cette constante, et de +15°C sur la température.
Les expériences de cinétique sont plus délicates & interpréter, mais la plupart d’entre elles
peuvent correctement étre modélisées par une loi cinétique d’ordre 1. Les constantes différent

suivant le sens de la réaction. Lorsqu’aucune précipitation n’a lieu, la constante du modéle de
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cinétique d’ordre 1 vaut :
— K} = 1,9-10's ! kg-m~? en nitruration (+£50%), soit k7, = 2,5-10°m-s! avec
Pacier = 7,6 - 103kg - m~—3 a4 1510°C;
— k¢ =1,2-107ts7! - kg - m~2 en dénitruration (£50%), soit k%, = 1,6-107°m-s~! avec
Pacier = 7,6 - 103kg - m™2 & 1510°C.

La cinétique de la réaction de précipitation a été modélisée trés simplement avec une vitesse
de croissance de la couche de TiN proportionnelle & la sursaturation. L’estimation expérimentale
de ce paramétre conduit & la valeur de k, = 7-107?m-s~!. La diffusivité apparente de 1'azote
au travers d’une couche de nitrure de titane flottant sur le métal liquide serait de l'ordre de
3-1071%m?-s7!, sans grande précision. L’incertitude liée a ces deux coefficients est difficile a
évaluer simplement : tout au plus peut-on dire qu’elle est encore supérieure & celle estimée pour
les expériences d’absorption d’azote.

Le modéle de dénitruration a été utilisé avec succés pour décrire I’élaboration au four VIM in-
dustriel, en utilisant une constante cinétique un peu plus élevée valant k; = 3,6 - 10 ' kg-m=2-s71.
Cette augmentation est probablement due & une meilleure propreté de la surface du bain et & des
teneurs en soufre et oxygéne plus faibles.

La teneur d’équilibre en azote étant d’ores et déja pratiquement nulle, ’écart & 1’équilibre ne
peut pas étre modifié par un abaissement de la pression régnant dans le four VIM. Pour augmenter
la cinétique de dénitruration, il convient de jouer sur le rapport S/V et sur la valeur de la constante
cinétique de la réaction de dénitruration, en abaissant les teneurs en éléments tensio-actifs comme
loxygéne et le soufre. En ce sens, réaliser une cavitation par ultrasons nous semble étre une piste

de recherche prometteuse.

60



Chapitre 3

Caractérisation microscopique d’un

nitrure de titane

3.1 Introduction

Une observation au MET d’un TiN et de son germe a été effectuée a l'institut Jean Lamour.
Cette technique permet d’observer a de trés petites échelles I'interface entre les deux matériaux,

et de déterminer les relations d’orientation.

3.2 Caractérisations optiques, MEB puis lame FIB

Une plaquette parallélépipédique de section carrée de 50 mm de coté et 3,5 mm d’épaisseur a été
prélevée sur une couronne laminée a chaud de la coulée de Durimphy M1310T (le « T » signifiant
« téte » a priori). Le polissage a été effectué & Imphy selon la procédure courante, jusqu’a une
érosion par poudre diamantée de 1 pm. Cette étape est capitale puisqu’elle permet d’obtenir deux
surfaces bien paralléles. L’observation est effectuée d’abord au microscope optique (figure 3.1), puis
directement au MEB, sans enrobage supplémentaire.

Au microscope optique, on distingue clairement les nitrures du reste de la matrice car ils
prennent une couleur orangée sous la lumiére blanche, tandis que la matrice métallique polie garde
une teinte blanchatre. La difficulté d’observation tient & leur petit nombre et & leur faible taille :
la surface observée doit étre assez importante, typiquement une centaine de mm?, et la planéité
suffisante pour pouvoir utiliser les forts grossissements. Les inclusions ne doivent pas non plus étre
confondues avec des traces d’éthanol, qui prennent une couleur irisée parfois trompeuse.

La morphologie des inclusions est toujours facettée, le plus souvent rectangulaire (figure 3.1(a)).
Certaines observations montrent une particule sombre (figures 3.1(b) et 3.1(c)) de taille micromé-
trique accolée au nitrure, et que nous dénommerons germe par la suite. La différence de taille entre
le germe et ’inclusion et un rapide calcul de probabilité de section d’observation nous a conduit &
faire 'hypothése qu’un germe est systématiquement présent au moment de la formation d’un ni-
trure de titane. L’inclusion de la figure 3.1(c) a été repérée par trois points de microdureté (figure
3.1(d)), puis observée au MEB (figure 3.2) sous une tension de 15kV.

L’image en électrons secondaires (figure 3.2(a)) révéle bien la présence du TiN, de la matrice et

d’une troisiéme phase accolée au nitrure. Un trou dans l'inclusion est visible sur sa partie gauche.
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. : g ,f»'
i:' |1_°|ﬂ| '10 um
(a) Inclusion de TiN sans germe (b) Inclusion de TiN avec germe

TiN repéré

(¢) Inclusion de TiN avec germe, choisie pour ’étude (d) Repérage du TiN par 3 points de microdureté

Fi1GURE 3.1 — Observation d’inclusions de TiN sur la coulée M1310T

mode | det HV mag H |sp
SE |ETD|[15.00 kV|[13 70 6.0 111.0 mm

(a) Observation en SE (b) Observation en BSE

F1GURE 3.2 — Observations MEB, détecteurs d’électrons secondaires et d’électrons rétro-diffusés
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L’image des électrons secondaires est normalement indicatrice d’un contraste topographique de la
surface, méme si elle est également sensible au contraste chimique de phase. L’image en électrons
rétro-diffusés (figure 3.2(b)) est, quant a elle, caractéristique du contraste chimique entre phases.
On repére clairement le nitrure par rapport a la matrice, mais le germe n’est plus distinguable
aisément. Cette absence s’explique soit par la faible extension dans la direction normale & I'image
du germe (d’ot un faible volume par rapport & la poire d’interaction électronique), soit par des
numéros atomiques moyens des phases proches entre le nitrure et le germe, ce qui conduiraient &
un contraste nul entre les deux.

La nature chimique de l'inclusion a été confirmée qualitativement par un dosage par spectro-
métrie des rayons X (EDX). Les atomes d’azote et de titane possédent des raies d’émission trés
proches : un dosage précis nécessite d’interpréter les spectres par rapport & des témoins, ce qui a
été fait dans un autre cadre. Cependant, la détection d’une teneur atomique en titane supérieure
a 30 % peut étre considérée comme une indication stire de la présence d’un nitrure de titane.

Une cartographie des teneurs massiques de tous les éléments de l'alliage a été réalisée. La
figure 3.3 présente les éléments de la matrice Fe, Ni, Co et Mo qui ne rentrent pas en jeu dans la
composition de 'inclusion et donc par contraste, délimitent en sombre la forme de I’inclusion. Une
certaine ségrégation du Mo est apparemment visible au niveau du germe : cet effet s’explique en

fait par des raies du soufre et du molybdéne confondues. La figure est donc trompeuse.

Carto TiN avec germe
SE MAG: 13.7kx HV: 15kV WD: 11.0mm

(a) Image BSE (b) Fer

154 WD: 11.0mm

(¢) Nickel (d) Cobalt (e) Molybdéne (et soufre...)
F1GURE 3.3 — Mise en évidence des éléments constitutifs de la matrice

La figure 3.4 présente la cartographie des éléments majoritaires de I'inclusion. Le nitrure est trés
bien marqué par les teneurs en titane. On distingue bien le trou dans le nitrure, et la teneur plus

faible (quoique non nulle) au niveau du germe. Les cartographies révélent au moins deux phases
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dans le germe : I'une constituée de calcium, de soufre ; ’autre constituée d’aluminium.

Il a été décidé de découper une lame mince dans le nitrure, incluant le germe, pour pouvoir
ensuite observer précisément les deux objets au microscope électronique & transmission. L’opération
a été réalisée a la plateforme technologique de caractérisation des matériaux de Grenoble INP par
Florence Robaut (CMTC). La zone sélectionnée (figure 3.5(a)) est un rectangle de 12 pm sur 2 pm
contenant le germe. Elle a été recouverte d’une pellicule protectrice amorphe (figure 3.5(a)). Le
faisceau ionique est utilisé pour déblayer les parois de chaque coté du rectangle, puis pour prélever
la lame. On distingue bien le germe et le nitrure sur 'un des cotés (figure 3.5(b)). La lame est
amincie pour former un prisme A base triangulaire, la plus faible épaisseur (50 nm) se situant au

niveau du germe et de ’inclusion.

3.3 Caractérisation du TiN et des germes au MET

Le microscope électronique & transmission génére un faisceau d’électrons accélérés sous une ten-
sion de 200 kV qui va traverser I’échantillon et diffracter. Le faisceau est focalisé grace a des lentilles
électromagnétiques, et diffracte au travers de I’échantillon, et est recueilli sur un écran phospho-
rescent. Un diaphragme permet de sélectionner le faisceau transmis. La détection des électrons
transmis produit une image en nuances de gris, dite en champ clair, dont la teinte est proportion-
nelle au nombre d’électrons regus. Un réglage différent fournit le cliché de diffraction de la région
observée, permettant d’en déduire ’orientation cristallographique de la phase sélectionnée.

Toutes les observations qui suivent ont été réalisées et exploitées par Sylvie Migot (IJL) et
Moukrane Dehmas (IJL). Les micrographies des figures 3.6(a) et 3.6(b) montrent des vues d’en-
semble en champ clair de la lame mince et de l'inclusion. Le nitrure de titane apparait en tons
plus clairs par rapport a la matrice. Aucune macle n’a été détectée dans I’inclusion, qui forme une
phase monocristalline.

L’indexation du cliché de diffraction en SAED (« selected area electron diffraction », sélection
d’aire de diffraction d’électrons) sur le nitrure de titane montre un plan (001) du réseau réciproque
(figure 3.6(c)).

Une observation rapprochée de la zone du germe montre une excavation & peu prés cylindrique
(figures 3.8(a) et 3.8(b)). Tout porte & croire que la majeure partie du germe s’est détachée durant
la préparation finale de la lame mince. Il reste cependant deux lambeaux sur le coté droit qui
peuvent étre utilisés pour ’analyse. Une cartographie EDX démontre bien la présence de deux
phases différentes dans le germe (figure 3.7). La micrographie en champ clair en axe de zone (figure
3.8(b)) met clairement en évidence la présence de deux phases A et B dans le germe. Un dosage
par EDX centré sur chacune de ces phases révéle qu’il s’agit dans la phase A d’un oxysulfure de
calcium de type Ca(0O,S) (figure 3.8(c)), et dans la phase B d’un spinelle presque parfait, de formule
chimique MgAl, O, (figure 3.8(d)). D’aprés son cliché de diffraction (figure 3.9(b)), "oxysulfure de
calcium se rapproche plus d’un sulfure que d’un oxyde, et sera donc par la suite désigné comme
CaS. Les autres fragments du germe sont trop petits pour pouvoir étre analysés correctement.

Ces observations confirment de maniére certaine le fait que deux phases étaient visibles sur les
cartographies EDX réalisées auparavant au MEB. Un cliché de diffraction a été pris sur chaque
germe et sur une zone du nitrure a proximité des germes, dans les mémes conditions de diffraction,
c’est-a-dire sans tilter ’échantillon entre les clichés. Le repérage des aires sélectionnées pour les
clichés de diffraction est indiqué par un cercle rouge sur les figures 3.9(a), 3.9(c) et 3.9(e) ; les clichés
de diffraction correspondants sont placés en vis-a-vis (figures 3.9(b), 3.9(d) et 3.9(f)). L’indexation
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Carto TiN avec germe
SE MAG: 13.7kx HV: 15KV WD: 11.0mm

(a) Image BSE (b) Titane

Carto TiN avec germe
SE MAG: 13.7kx HV: 15KV WD: 11.0mm

(¢) Aluminium (d) Calcium

Cnrﬁ: TiN avec.ger_me _. et X : | ave %
SE ‘MAG: 13.7kx. HV: 15KV WD: 11.0mm - 2 5 4 A3.7kx. HV: 15KV WD: 11.0mim

(e) Soufre (f) Molybdéne

F1GURE 3.4 — Mise en évidence des éléments constitutifs du nitrure et du germe
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1 pm EHT = 150k Signal A = InLens FIB Milling Probe = 30KV:700 pA cmMTC

|_| Mag = 850K X _ Stage at T = 53.995853 Date :29 Nov 2013
WD = 4.9 mm FIB Imaging = SEM Tit Corm. = OF  Tilt Angle = 36.0° Time 11-11-02

(a) Sélection de la zone de découpe et dépdt protecteur

2um EHT = 150KV Signal A = InLens FIB Milling Probe = 30KV:3 nA cmMTC
| Mag= sooKx Stage st T = 54.835022 ° Date :29 Nov 2013
WO = 4.0 mm FIE Imaging = SEM Til Conn. = OF  Tilt Angle = 38.0° Time 154520

(b) Ablation de matiére de coté - Face de la future lame mince

FiGURE 3.5 — Préparation de la lame mince par FIB. Photos CMTC.
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(a) Vue d’ensemble de la lame FIB

2 1/nm

(b) Centrage sur le TiN (c) Cliché de diffraction en axe de zone sur le TiN

FIGURE 3.6 — Vues en champ clair de la lame mince et clichés de diffraction. On distingue nettement
le TiN par rapport & la matrice. La structure cristalline du TiN est cubique face centrée.
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——————— 200 nm

(a) Champ clair (b) Ti (¢) N

1 200 nm CakK

(d) Ca

——————200 nm oK ————1 200 nm Mg K ————1200 nm
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F1GURE 3.7 — Cartographies EDX au MET ARM sur le germe et le TiN.

68



(a) Champ clair

(b) Champ clair aprés orientation en axe de zone
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FI1GURE 3.8 — Vues en champ clair des germes. Analyses EDX.
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de ces clichés permet d’affirmer que les germes de sulfure de calcium et de spinelle cristallisent
eux-aussi dans le systéme cubique a faces centrées.

Sans changer l'orientation de I’échantillon par rapport au faisceau d’électrons, un cliché de
diffraction est pris sur une aire englobant les deux germes et le nitrure de titane (figure 3.10(a)). On
obtient une superposition des clichés précédents (figure 3.10(b)), avec un méme angle d’observation
pour les trois phases diffractantes.

Ce cliché commun de diffraction de la figure 3.10(b) indique directement & l’observateur que
les directions cristallographiques [111] du TiN, du CaS et du spinelle sont paralléles. Par ailleurs,
les taches associées aux plans du TiN et du spinelle MgAl,O, sont parfaitement alignées, ce qui
prouve que tous les plans de ces phases sont paralléles deux & deux. Concernant le CaS, la tache
du plan (022) n’est pas tout a fait alignée avec celle du plan (022) du TiN. L’angle de rotation
autour de la direction cristallographique [111], qui permet de passer d’une phase a l’autre, vaut 4°
dans les espaces réciproques et réels.

Cette relation d’orientation entre le spinelle, le sulfure de calcium et le nitrure de titane suggére
que la croissance de deux des phases a eu lieu par épitaxie & partir d’une phase primaire. Vus les
produits de solubilité calculés dans le Durimphy liquide (annexe B), le spinelle est la phase la plus
stable des trois. On peut donc penser qu’elle a servi de germe au sulfure de calcium et au nitrure
de titane.

Plusieurs clichés de diffraction ont pu étre pris sur des grains de matrice proches de I’inclusion,
mettant en évidence une structure cristallisée cubique face centrée. Il s’agit de martensite. Aucune
relation d’orientation n’a pu étre mise en évidence entre le nitrure et un grain contigué de la matrice
martensitique, comme la figure 3.11 le montre. Lorsque le TiN est placé en position de diffraction
selon Paxe [111] (figure3.11(b)), les grains adjacents de la matrice ne présentent pas de cliché de
diffraction similaire (figures 3.11(d) et 3.11(f)).

Ce constat plaide pour un déroulement de la germination en phase liquide, entre les bras des
dendrites. En effet, la précipitation en phase solide aurait engendré des inclusions ayant la méme
orientation que les grains de solide. De méme, si des nitrures avaient été présents avant la solidi-
fication et avaient servi de germe a la cristallisation de la phase solide, une relation d’orientation
aurait di marquer ce phénoméne. Ces conclusions doivent cependant étre nuancées par le fait que
I’austénite initiale a subi des changements allotropiques lors des traitements thermiques, et un
écrouissage important pendant le laminage. Une éventuelle relation d’orientation a donc pu étre

perdue.

3.4 Conclusion

L’observation au microscope optique d’une plaquette industrielle issue de la coulée M1310T
aprés le laminage & chaud montre la présence de quelques nitrures de titane, généralement ac-
compagnés d’un germe noir. L’utilisation du MEB permet de confirmer la nature chimique de ces
inclusions, et de mettre en évidence un germe contenant du calcium, du soufre, et de I’aluminium.
Une lame mince a été prélevée au niveau du germe et du nitrure par sonde ionique focalisée (FIB).

L’observation au microscope électronique & transmission fournit des informations de structure
trés précises sur cette inclusion. Le germe est composé d’un assemblage de deux phases différentes :
I'une s’apparente a un sulfure de calcium CaS, ’autre est un spinelle MgAl,O,. Le germe comme le
nitrure cristallisent tous les trois dans un systéme cubique & faces centrées. Un cliché de diffraction

commun aux trois phases met en évidence une relation d’orientation : les axes [111] du TiN, du
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100 nm 2 1/nm

(a) Sulfure de Ca (b) Microdiffraction CaS

MgAI204 CFC AZ=[111]

(c) Spinelle MgAl, O, (d) Microdiffraction MgAl,O,

100 nm

(e) TIN (f) Microdiffraction TiN

FicuUuRrE 3.9 — Caractérisation séparée de chaque phase : sulfure de calcium, spinelle et nitrure de
titane.
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TiN

MgAI204

(a) Groupement des 3 phases (b) Diffraction simultanée sur les trois phases

F1GURE 3.10 — Mise en évidence des relations d’orientation entre ces trois phases.

CaS et du spinelle sont paralléles. Les plans du TiN et du spinelle sont parfaitement paralléles deux
a deux. Un angle de rotation de 4° autour de la direction cristallographique [111] permet de passer
du sulfure de calcium au nitrure de titane et au spinelle.

Cette relation d’orientation suggére une formation du sulfure de calcium sur le spinelle avec une
faible désorientation, et une croissance épitaxiale du nitrure de titane & partir du spinelle. Cette
analyse affermit ainsi ’hypothése d’une germination hétérogéne des inclusions de nitrure de titane
sur des germes de type oxydes ou sulfures.

Aucune relation d’orientation n’a pu étre mise en évidence entre le nitrure précipité et la matrice
adjacente. Ce constat suggére plutdt une précipitation du nitrure en phase liquide, indépendamment
de D'orientation des dendrites. Cette interprétation doit cependant étre nuancée par le fait que
les opérations de laminage et les transformations allotropiques de la matrice ont pu modifier les

orientations initiales vis-a-vis du nitrure.
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(a) Inclusion TiN (b) Diffraction TiN

(c¢) Grain matrice droite (d) Diffraction matrice droite

(e) Grain matrice gauche (f) Diffraction matrice gauche

FicURE 3.11 — Caractérisation du TiN et des grains de la matrice proches du TiN, méme position
de I’échantillon : aucune relation d’orientation

73



74



Chapitre 4

Calculs exploratoires ab initio

4.1 Introduction : intérét du projet

La précipitation des nitrures de titane dans le Durimphy intervient & haute température du-
rant la solidification de ’alliage. On a montré dans le chapitre précédent que cette précipitation
s’effectuait sur des germes de différente nature : spinelle, sulfure de calcium (entre autre). Le fait
que la germination ait lieu de maniére préférentielle sur certains germes n’est pas bien compris :
la nature hétérogéne de la précipitation des nitrures de titane est rapportée dans de nombreuses

expériences [63, 71-70], sans étre véritablement expliquée.

La théorie de la germination hétérogene fait intervenir la taille du germe et I’énergie de surface
entre le germe et le TiN. Plus cette énergie est faible, meilleure est ’affinité entre les deux composés.
Par ailleurs, les liaisons chimiques entre un atome unique adsorbé et une surface peuvent étre
caractérisées par 1’énergie requise pour les briser. On se propose d’étudier théoriquement 1’énergie
de surface entre TiN et MgO ainsi que les énergies d’adsorption des différents atomes constitutifs
des germes sur la surface (111) du TiN. Les calculs sont basés sur la théorie de la fonctionnelle de

densité, et réalisés grace au logiciel VASP 5.3.2 [77-80].

On détermine tout d’abord le paramétre de maille théorique de TiN et des germes de type CaO,
CaS, MgO et MgS. Ces structures sont toutes cubiques a faces centrées. On évalue ensuite ’énergie
théorique de surface (111) du TiN avec le vide, puis de la surface (111) du TiN avec la surface
(111) de MgO. Les calculs des tensions interfaciales entre le TiN et les autres oxydes ou sulfures
n’ont pas pu étre menés a terme du fait des différences de paramétres de maille entre le TiN et ces

germes : la structure atomique de l'interface n’est alors pas connue précisément.

L’implantation d’atomes de Mg, O, S, ou Ca a différentes positions sur une surface (111) de TiN
est étudiée pour deux types de terminaison (plan de titane ou d’azote). Ces calculs complémentaires

d’énergies d’adsorption mettent en évidence des affinités entre atomes métalliques et oligo-éléments.

On fait remarquer d’emblée que, outre la prise en main du logiciel VASP et 'interprétation des
calculs, la principale difficulté d’une telle approche consiste & imaginer comment s’organisent les

atomes au niveau de l'interface et & modéliser correctement les structures cristallographiques.
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4.2 Aspects théoriques du calcul ab initio

4.2.1 Théorie

En mécanique quantique, ’état des électrons d’un atome est modélisé par ’équation de Schro-
dinger (éq. 4.1). Cette équation peut étre résolue de maniére analytique pour I’atome d’hydrogeéne.
Dans des cas plus complexes, et a fortiori pour un cristal, il est nécessaire de recourir & des ap-

proximations [81].

N A
h2 h ZIG Z]ZJ€2
HV = |-Y —V?-) ——_V?— E § § =" |V =FET (4.1
Zi:?m ¢ Z2M |"-—RI |7°z—7“g| = |Rr — Ry| (1

Dans ’équation 4.1, H représente 'opérateur hamiltonien, m la masse d’un électron, M la
masse d’un noyau, 7; la position d’un électron ¢, R;la position d’un noyau I, ¥ la fonction d’onde
pluri-électronique du systéme et E son énergie. Le premier terme de ’hamiltonien correspond &
I’énergie cinétique des électrons, le deuxiéme & celle des noyaux, le troisiéme au potentiel de l'in-
teraction noyaux-électrons, le quatriéme & celui de l'interaction électrons-électrons et le cinquiéme
au potentiel d’interaction noyaux-noyaux Ej;.

Une premiére approximation consiste & supposer que les noyaux sont fixes car m « M. Cette
approximation porte le nom d’approximation de Born-Oppenheimer. Le terme d’interaction entre

les noyaux devient ainsi constant. L’équation se transforme en :

I B I 11 _
HU D—Vi-Y——+> |r +EH U= EV (4.2)
. (2

i 2m i1 | _RI i<j

Par convention, on notera FE., Ve et U respectivement 1’énergie cinétique des électrons, le
potentiel externe des noyaux ressenti par les électrons, et le potentiel d’interaction électron-électron.

Plusieurs méthodes existent pour résoudre I’équation de Schrédinger pluri-électronique, dont la
méthode dite de la DFT, qui fait appel a la notion de densité électronique pour décrire le systéme
[82, 83]. Cette grandeur décrit la probabilité de trouver un électron parmi les N électrons du
systéme dans un élément de volume dr centré sur la position 7, avec comme origine le barycentre
des noyaux.

Traditionnellement, la résolution de ’équation de Schrédinger connaissant le potentiel externe
permet de déterminer les fonctions d’ondes, qui sont ensuite utilisées pour le calcul de la densité
d’état : Voyy = ¥, = ¥y = ng. Le premier théoréme de Hohenberg et Kohn affirme que la densité
d’état d’une particule dans son état fondamental détermine complétement & une constante additive
prés le potentiel externe appliqué a cette particule : ng = Voxt. Il ¥ a donc équivalence [82, 83] :
Vext € no-

Le deuxiéme théoréme de Hohenberg et Kohn affirme que pour tout potentiel externe Vg, il
existe une fonctionnelle universelle E[n] exprimant I’énergie du systéme en fonction de la densité
électronique n(r) (cf. principe variationnel en mécanique quantique). Pour chaque potentiel Vex(7)
particulier, ’énergie de ’état fondamental du systéme est la valeur qui minimise cette fonctionnelle,
et la densité n(7) qui lui est associée correspond a la densité exacte ng(7) de 'état fondamental
[22, 83].

La méthode de la DFT consiste donc & déplacer le probléme : au lieu de résoudre ’équation

de Schrédinger directement pour trouver les niveaux d’énergie du systéme et les fonctions d’onde
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associées, on représente l’énergie du systéme comme une fonctionnelle particuliére de la densité
électronique. On minimise cette fonctionnelle, le minimum étant ’énergie de 1’état fondamental,
et argument du minimum correspondant & la densité électronique de I’état fondamental. Tout le
probléme de la DFT consiste & choisir correctement la fonctionnelle & minimiser, de maniére & ce
que la densité électronique obtenue corresponde bien au potentiel externe du systéme & étudier.
En particulier, la fonctionnelle associée au terme croisé d’énergie cinétique électrons-électrons ne
posséde pas d’expression analytique. On contourne cette difficulté en remplacant le terme d’énergie
cinétique pluri-électronique par un probléme d’électrons indépendants évoluant dans un potentiel

externe Vg qui contient 'information sur les interactions entre électrons :

E.[n] = Eg[n] + Vs (4.3)

Le potentiel Vg est défini de maniére a prendre en compte les termes d’interaction :
Vs = Vext +U + (E. — Es) (4.4)

En pratique, ce potentiel est donné par :

Vs = Vet + f &' + Vo[ (7] (4.5)

Le premier terme correspond au potentiel externe créé par les noyaux, le deuxiéme est appelé
potentiel de Hartree et exprime l’interaction coulombienne classique entre paire d’électrons. Le
dernier terme est le potentiel d’échange-corrélation et contient, outre 1’échange et la corrélation
électronique, les corrections & l’énergie cinétique. Celles-ci ne sont pas connues exactement, et le
choix d’une fonction d’échange corrélation approximée constitue 1'une des principales approxima-
tions en DFT [82, 83].

Comme on peut 'observer dans I’équation 4.5, le potentiel électronique est couplé a la densité
électronique. Cette approche conduit donc a des schémas de calcul itératifs : en partant d’une
valeur de départ arbitraire, les valeurs de densité ns et de potentiel Vg sont calculées en boucle
jusqu’a la convergence. Il s’agit de la méthode du champ auto-cohérent. On minimise & chaque
fois la fonctionnelle obtenue pour atteindre la densité électronique ng du systéme et I’énergie de
létat fondamental du systéme Ey [82]. L’usage de pseudo-potentiels permet de diminuer les temps
de calculs en ne réalisant les calculs que pour les électrons de valence, les électrons de cceur étant
« gelés » dans une configuration donnée. En effet, les propriétés physiques que 1’on étudie dépendent

uniquement des électrons de valence.

4.2.2 Présentation des calculs VASP

Le logiciel VASP réalise les calculs dans ’espace réciproque (ondes planes et transformée de
Fourier rapide). Il permet entre autre de déterminer 1’énergie fondamentale d’une structure pério-
dique. Comme on a pu le voir, le calcul de DFT est basé sur une série d’approximations conduisant
a la résolution d’une équation de Schrédinger mono-électronique pour trouver Ey. Cette résolution
est elle-méme effectuée de maniére approchée par un schéma numérique. Les fonctions d’onde sont
représentées sur une base d’ondes planes adaptées a un travail dans ’espace réciproque, qu’il faut
tronquer. Le paramétre d’énergie de coupure ENCUT indique au logiciel 1’énergie maximale des

fonctions d’ondes planes qui seront prises en compte pour former une base finie.
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On discrétise les trois vecteurs définissant le réseau réciproque du cristal suivant le nombre
de points donné dans le fichier KPOINTS. L’algorithme Monkhorst-Pack est utilisé pour générer
automatiquement les positions des points de discrétisation.

Le potentiel utilisé pour le calcul de la fonctionnelle de densité est donné dans un fichier POT-
CAR pour chaque élément chimique. Nous utiliserons 'approximation des gradients généralisés
(GGA) et les pseudo-potentiels PBE-PAW [84-86] fournis par VASP. La définition de ces poten-
tiels est loin d’étre triviale et constitue & elle seule un travail complet, & l'image des enthalpies de
Gibbs utilisées dans Thermo-Calc. Aucune modification n’a donc été effectuée.

Enfin, un fichier POSCAR décrit la maille cristalline et le motif associé a cette maille. La maille
peut étre primitive ou multiple, sachant que plus le nombre d’atomes est important, plus le calcul
sera long. Des conditions aux limites périodiques sont utilisées pour résoudre les équations de DFT
dans le cristal.

Les calculs sont tous lancés sur le cluster de 'IJL, parfois en paralléle sur 4 noeuds de 8
processeurs chacun. Aprés calcul, on obtient I’énergie de I’état fondamental du systéme. C’est a
partir de cette énergie qu’on pourra évaluer les énergies de surface ou bien les énergies de liaison. Des
études de convergence de 1’énergie calculée sont nécessaires pour valider les choix de discrétisation.

4.3 Paramétre de maille

4.3.1 Maille primitive cfc de TiN

Le TiN cristallise dans un systéme cubique face centré type NaCl. En considérant une maille
cubique, les atomes de Ti se placent aux sommets du cube et aux centres des faces. Les atomes
d’azote sont disposés au centre des arétes et au centre du cube : il s’agit en réalité des mémes

positions que les atomes de titane, translatés selon une demi-aréte (cf. schéma figure 4.1).

FIGURE 4.1 — Structure cubique face centrée du TiN (type NaCl) : maille, motif, repéres.

La maille cubique met bien en évidence toutes les symétries du cristal et est relativement
facile & dessiner. Cependant, il s’agit d’une maille multiple puisqu’elle contient 4 atomes de Ti et 4
atomes de N. La maille primitive du systéme CFC est une maille rhomboédrique. Le recours a cette

description permet d’accélérer les calculs ab initio. Elle sera également utilisée par la suite pour
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représenter les surfaces {111} du cristal car elle met bien en évidence la séquence d’empilement des
plans denses (figure 4.2).
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FI1GURE 4.2 — Mise en évidence des plans denses de titane et des vecteurs d'une maille rhomboédrique
dans un cristal CFC. Les atomes d’azote ne sont pas représentés.

Construisons une maille cubique de paramétre de maille a et ayant pour origine un atome de
Tien (0,0,0). On divise chaque vecteur par le paramétre de maille de maniére a travailler avec des
coordonnées cartésiennes normalisées (base B = (0;7, j, k)). La maille rhomboedrique est construite
a partir de (0,0,0) grace aux vecteurs :

1/2 0 1/2
no=11/2 b=11/2 B=|0 (4.6)
0/, 12/, 1/2/

On remarque que Det(u, u3,u3) = 1/4. Le volume de la maille rhomboédrique vaut le quart
de celui de la maille cubique, qui contenait 4 motifs. La maille rhomboédrique n’en contient donc
plus qu’'un seul : il s’agit bien de la maille primitive. Les atomes d’azote sont translatés selon le
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vecteur t :

t=1| o (4.7)

0 /5

On note B’ la base constituée du point (0,0,0) et des trois vecteurs 43, U3, u3. Les coordonnées

des atomes doivent étre exprimées dans cette base. Les matrices de passage sont calculées comme

suit :
2 0 1/2 11 -1
P=1|1/2 1/2 0 ;o Pl=1-1 1 1 (4.8)
0 1/2 1/2 1 -1 1

Pour un vecteur de coordonnées X dans la base B et X’ dans B’, le changement de base est
obtenu via :
X=PX & X =P'X (4.9)

On applique la formule 4.9 au vecteur de translation # :

1/2 1/2
tl o | =t]-1/2 (4.10)
0/, 12/,

Finalement, le motif TiN de la maille rhomboédrique est donné dans la base associée aux

vecteurs de maille rhomboédrique par les coordonnées : (0,0, 0) pour Ti et (1/2,—1/2,1/2) pour N.

4.3.2 Convergence sur ENCUT et KPOINTS

Une étude de convergence a été réalisée sur la maille primitive du TiN afin de fixer I’énergie
de coupure ENCUT et le nombre de points de discrétisation KPOINTS de ’espace réciproque. La

convergence s’observe sur I’énergie de 'état fondamental obtenu (cf. figure 4.3).

~19.091 -18.941
-19.1+ _ _ -18.961
-19.11¢ -18.981
~19.12} _19
= 1913 = -19.02f
L oA
J -19.14 5 -19.04
-19.15 -19.06
~19.16 -19.08
-19.17} ~19.1
- 9"Ié’OO 460 | 660 860 1 dOO 1260 1 460 191 20 é 1‘0 15
Energie de coupure ENCUT Discrétisation de l'espace réciproque KPOINTS
(a) ENCUT (b) KPOINTS

FIGURE 4.3 — Etude de convergence sur 'énergie de coupure ENCUT et le nombre de points de
discrétisation des vecteurs de maille KPOINTS.

Au vu des courbes de convergence de la figure 4.3, on choisit ENCUT= 900eV et une grille de
discrétisation de 15x 15 % 15 pour les calculs de paramétres de maille. Ceci assure une convergence au
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meV prés. On note cependant que les calculs convergent & 1,5meV - atome™! prés pour ENCUT=
500eV et une grille de 7 x 7 x 7 KPOINTS. Ces conditions seront choisies pour des calculs de

structures plus importantes afin de diminuer les temps de calcul.

4.3.3 Deétermination des paramétres de maille de différents composés

Les énergies fondamentales de différentes structures cristallographiques de type NaCl ont été
calculées pour plusieurs longueurs de vecteurs de maille. Pour chaque structure, la longueur du
vecteur de maille minimisant ’énergie de 1’état fondamental correspond au paramétre de maille
de la structure lui assurant son état de stabilité maximum (figure 4.4). On observe qu’il existe
toujours un parameétre de maille minimisant ’énergie du systéme.

La synthése des résultats est présentée dans le tableau 4.1. On constate un bon accord entre

les paramétres de maille calculés et les paramétres proposés dans la littérature *.

TABLE 4.1 — Parameétres de maille de différents composés type NaCl obtenus par VASP, et compa-
raison & des valeurs bibliographiques.

Composé Paramétre calculé (A) Référence (A)

TiN 4,25 4,23 [87]
CaO 4,83 4,81 [88]
CaS 5,71 5,69 [29]
MgO 4,24 4,22 [90]
MgS 5,22 5,20 [91]

4.4 Energies de surface

4.4.1 Principe des calculs de surfaces

VASP ne peut prendre en compte qu’une maille cristallographique & laquelle sont appliquées des
conditions périodiques. Classiquement, le calcul des énergies de surface est réalisé en construisant
une maille multiple avec un empilement de plans atomiques, surmontés d’une couche de vide
d’environ 20 A. Les deux premiers vecteurs de la maille sont choisis de maniére a former le plan
vectoriel associé & la surface & étudier. Le troisiéme vecteur, non coplanaire, permet de décrire
Pempilement des plans puis les couches de vide placées au-dessus de la surface (cf. figure 4.5).

Cette méthode de calculs est répandue. Par exemple, Marlo et Milman [92] l'utilisent pour
calculer les énergies des surfaces (001), (110) et (111) de TiN. Les auteurs concluent & une plus
grande stabilité de la surface (001). Cela ne signifie pas nécessairement que la surface (001) est une
surface privilégiée de croissance : les interactions avec le germe devraient étre prises en compte.
Une étude spécifique sur ce sujet pourrait étre réalisée.

On peut raisonnablement supposer que la zone de vide est suffisamment importante pour ne pas
influencer le calcul via les conditions aux limites périodiques suivant ’axe z. Du fait des conditions
périodiques, le plan le plus inférieur est également considéré comme une surface, au méme titre que
le dernier plan atomique supérieur non vide. La difficulté consiste & donner les coordonnées des
atomes dans un repére qui n’est plus forcément le repére naturel associé a la maille cristalline, et &

prendre en compte suffisamment de plans atomiques et de plans vides pour que le calcul converge.

1. voir aussi le site http://www.edu.upmc.fr/chimie/1c¢101-202-301/communs/public/solides.htm
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FIGURE 4.4 — Détermination des paramétres de maille de différents composés
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F1GURE 4.5 — Type de maille utilisé pour déterminer ’énergie de surface TiN - vide. Les atomes de
Ti sont dessinés en bleu, ceux d’azote en mauve.
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En notant n, le nombre de plans atomiques non vides de la maille, on calcule I’énergie de surface
Yx_» du composé steechiométrique par la formule :

1
Esys =Ty Eprim + 2A7X—v =4 VX —py = ﬂ (Esys — Ny Eprim) (4.11)

oll Fsys correspond & I'énergie calculée de I’ensemble des plans atomiques dans la maille multiple,
Epvim V'énergie de la maille primitive, et A l'aire des surfaces supérieures et inférieures (identiques
a priori, d’ou le facteur 2). S’il n’y a pas symeétrie entre ces surfaces, ’énergie de surface calculée
devient une énergie moyenne entre ces deux surfaces. Fpip, est déterminée par régression linéaire
en augmentant progressivement le nombre de plans n, et en recalculant Fjys. La détermination
de yx_, s’effectue ensuite par la formule 4.11. En augmentant le nombre de plans n,, on doit

converger vers une valeur stable de yx_,.

Les vecteurs de maille sont fixes et le paramétre de maille est celui déterminé en section 4.3.3,
tableau 4.1. En revanche, on permet la relaxation des plans entre eux via le mot-clef « ISIF=2 ».
Cette relaxation modifie les positions des atomes du motif dans la maille de maniére & minimiser

I’énergie du systéme, sans modifier les vecteurs de maille.

4.4.2 Cristallographie : maille rhomboédrique étendue

A partir de la maille thomboédrique simple (cf. section 4.3.1), on remarque que les vecteurs 3
et us appartiennent au plan dense des atomes de Ti. Le vecteur u3 est étiré autant de fois que le

nombre total de plans & empiler. La nouvelle maille s’écrit donc avec les vecteurs :

3 0 3Mm
— — 1 — — 1 —
w1, = Uy = 3 2 = Ug = 5 w3 = 0 (412)
1 1
0/ 4 2/B 2"m/

ol N, est le nombre de plans de Ti & empiler (n,), additionné du nombre de plans vides.

Les matrices de passage deviennent :

% 0 % 1 1 -1
p=|1 1 0 : Pl=1|_21 1 1 (4.13)

0 lp, 1in 1 1

2°m 27m Nm Nm Tm,

Le vecteur de translation permettant de retrouver les atomes d’azote par rapport aux atomes
de Ti s’écrit :

e
=t —% (4.14)

1
B 2nm / B!

Ty
S O =

On décrit ainsi un bloc de TiN & np plans de titane, n, plans d’azotes décalés de t. surmontés
de nyige plans de vide, ce qui forme un total de n,, plans.
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Dans la base B, les atomes de Ti et de N ont des coordonnées de la forme :

0
1
— 2
OAx() = | =L |, ie[0;n,—1] (4.16)
i+1/2

ou ¢ représente 'indice du plan.

Par cette technique, on définit un cristal présentant un empilement de plans en contact avec un
bloc de vide. Si le bloc de vide est suffisamment épais, les conditions aux limites périodiques impo-
sées dans VASP n’influenceront pas 1’énergie du bloc de TiN. La figure 4.5 présente la géométrie

obtenue pour trois plans de Ti et trois plans de N.

4.4.3 Energies de surface TiN - MgO

Pour calculer I’énergie d’une surface TiN - MgO, on procéde de la méme maniére qu’en section
4.4.1, en remplagant le vide par le composé étudié (figure 4.6). Cette procédure est utilisée par
exemple par Siegel et coll. [93] pour étudier ’adhésion de carbures et nitrures de vanadium sur
de I’aluminium. Toute la difficulté tient dans la définition de la position des atomes par rapport
a la surface du TiN : les relations d’épitaxie peuvent étre plus ou moins évidentes & imaginer et
ensuite & définir sous forme d’une maille cristalline. On obtient au final une énergie de surface sous

la forme de I’équation 4.18 :

Esys = nyp (E1in + Evgo) + 2A97in/Mg0 (4.17)
1
< ITINMgO = 57 (Esys —np (Emin + Enigo)) (4.18)

On suppose que le cristal supérieur de MgO conserve la méme disposition que le TiN inférieur :
méme structure cristallographique cubique face centrée, méme agencement en couches ABC-ABC-
ABC, et méme nombre de plans atomiques. Le paramétre de maille fourni au systéme est une
moyenne des paramétres du TiN et de MgO (figure 4.6). Cette vision de la réalité est un peu trop
approximative. On permet donc au systéme de se réorganiser totalement, que ce soit au niveau du
paramétre de maille, de la direction des vecteurs de maille et de la position des atomes du motif.

Les changements sont calculés a partir des forces qui s’exercent sur les atomes.

Ce calcul est rendu possible et réaliste pour le systéme TiN - MgO du fait de la quasi égalité
entre les paramétres de maille de ces deux structures. Dans le cas des autres composés comme
Ca0, CaS et MgS, les différences de paramétre de maille se traduisent par un décalage des atomes
suivant les deux vecteurs de base w] et ws. Il faudrait donc construire une maille multiple avec un
nombre d’atomes suffisant pour pouvoir retrouver un alignement des atomes au bout des vecteurs
wi et wh. Le temps de calcul devient alors rapidement décourageant. De plus, des réarrangements
au niveau de la surface ont certainement lieu : ces réarrangements ne peuvent pas étre retrouvés
simplement par un simple calcul de dynamique, du fait de minima locaux de I’énergie. Les calculs

sur ces structures mixtes TiN - composés n’ont donc pas été poursuivis.
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FIGURE 4.6 — Type de maille utilisé pour déterminer I’énergie de surface TiN - MgO. Les atomes
de Ti sont dessinés en bleu, ceux d’azote en mauve, Mg en vert et O en rouge.

86



4.4.4 Résultats - énergies de surface (111)
A partir des paramétres de maille déterminés dans le tableau 4.1, on calcule I’aire des surfaces

comme la norme du produit vectoriel des vecteur w) et ws, multiplié par le carré du paramétre de
maille. On observe ici aussi la forte disparité entre la surface de TiN et les surfaces des composés

autres que MgO (tableau 4.2).
TABLE 4.2 — Aires des surfaces (111) des différents composés

TiN | CaO CaS | MgO | MgS
p. maille (A) | 425 [ 483 | 571 | 4,24 | 5,22
A (A% | 7.82 | 10,10 | 14,12 | 7,78 | 11,80

L’énergie d’un empilement de plus en plus important de plans de Ti et de N en présence de

20 A de vide est tracée en fonction du nombre de plans de Ti sur la figure 4.7(a). On constate une
linéarité quasi parfaite de I’énergie en fonction du nombre de plans dés 3 plans atomiques de titane.
Une régression linéaire effectuée sur les calculs a4 9, 11, 13 et 15 plans conduit & une énergie de la
maille primitive de —19,447 eV, ce qui est cohérent avec ’énergie calculée pour la maille primitive.
L’application de la formule 4.11 donne alors & une énergie de surface TiN - vide de 3,433J - m~2,
qui est bien convergée comme l'atteste la figure 4.7(b). Marlo et Milman [92] obtiennent une énergie
de surface relaxée de 1,28 J - m~2 pour la surface (100) du TiN, 2,85 J - m~2 pour la surface (110) et
4,92 J - m~2 pour la surface (111), £0,01.J - m—2, avec les potentiels PBE. La différence avec notre

valeur g’éléve & —30 %, ce qui est relativement important. Une explication tient aux conditions de
dans larticle [92], seuls deux plans atomiques sont susceptibles de se

relaxation de la structure :
déplacer sous 'effet des forces, tandis que notre calcul autorise le réarrangement de 1’ensemble des

plans atomiques.
3.51
0 Gommm e - IRtol - B!
o 3.4 : ,
| YTiN-vide =3.433 J.m™~
50 o 3.3 [
o & !
-100f 3.2r '
g i
— =) !
z - <3 !
= -150¢ z ;
& : !
23
g i
200} :
2.9r !
By =-19.447 n, + 3.344 ¢V ;
-0 28
o]
_ . . . . ; 27 . . . . . . . ,
8007 3 5 7 11 13 15 1 3 5 7 9 11 13 15
Nombre de plans n, de Ti Nombre de plans n, de Ti
(b) Energie de surface du systéme TiN - vide

(a) Calcul de I’énergie du systéme TiN - vide en augmen-
tant progressivement le nombre de plans atomiques
FIGURE 4.7 — Détermination de I’énergie de surface TiN - vide

Un calcul similaire a été effectué pour Poxyde MgO avec 20 A vide (cf. figure 4.8). On montre

que Iénergie de surface du MgO avec le vide s’éléve a environ 4,7J - m~2. La convergence est un

peu moins bonne que pour le TiN.
Des couches de MgO ont ensuite été ajoutées au-dessus des couches de TiN, en nombre identique
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(a) Calcul de I’énergie du systéme MgO - vide en augmen-
tant progressivement le nombre de plans atomiques

FIGURE 4.8 — Détermination de ’énergie de surface MgO - vide

Le calcul de I’énergie d’un tel systéme a pu étre mené jusqu’a avoir 13 couches de Ti, de N, de Mg
et de O, soit en tout 52 atomes dans la maille. Les résultats sont représentés sur la figure 4.9(a).
On constate que le dernier point dévie de la droite de régression calculée sur les points de 5 a 11
plans, ce qui montre un probléme de convergence. L’énergie additionnée d’une structure TiN - MgO
vaudrait —31,43 eV, soit —7,85ev - atome ™! ce qui est inférieur & la moyenne (—6,75eV - atome 1)
des énergies des mailles primitives du TiN (—8,38 eV - atome™!) et du MgO (—5,11¢eV - atome ™)
pris séparément. Cette différence provient des réarrangements atomiques dans la structure mixte.

Non convergé !
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(a) Calcul de I’énergie du systéme TiN - MgO en augmen-
tant progressivement le nombre de plans atomiques

FIGURE 4.9 — Détermination de I'énergie de surface TiN - MgO
Le calcul de I’énergie de surface est réalisé suivant la formule 4.18, et tracé graphiquement sur
la figure 4.9(b). Le dernier point, pour lequel I’énergie du systéme n’a pas pu étre correctement

estimée, doit étre ignoré. On considére donc que ’énergie de surface entre le TiN et MgO est en
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moyenne de 1,035J - m—2. Cette valeur est plus faible que celle du TiN ou du MgO avec le vide, ce

qui indique une plus grande stabilité de ce type de surface.

4.5 Energies d’adsorption de Mg, Ca, O, et S sur une surface
(111) de TiN

4.5.1 Principe des calculs

Pour caractériser 'affinité entre une couche de TiN et une autre structure, il est possible de
raisonner sur l’énergie d’adsorption entre un atome étranger et une surface (111) de Ti ou de N
appartenant au cristal TiN. Plus cette énergie d’adsorption sera importante, plus 'affinité sera
forte. Cette approche ne tient pas compte de la structure cristallographique du germe, ce qui peut
sembler réducteur. Elle permet cependant de mettre en évidence l'affinité électronique qui peut
exister entre les atomes, & défaut de pouvoir calculer ’énergie de surface entre deux composés bien
définis. Un calcul similaire a été réalisé par Graciani et coll. [94] concernant I’adsorption d’une
molécule d’0O, sur la surface (001) d’un cristal de TiN. Siegel et coll. [93] 'utilisent pour étudier

l’adhésion entre I’aluminium et des carbures de vanadium VC ou des nitrures de vanadium VN.

Un cristal de TiN constitué de trois plans de Ti et trois plans de N est construit suivant la
direction <111>, et surmonté de 20 A de vide. Le dernier plan appartenant a TiN peut étre soit
un plan de Ti, soit un plan de N, suivant le choix de départ. Les deux possibilités seront explorées.
On insert un atome dit étranger en surface : Ca, Mg, O, S ou Fe. On choisit le calcium au-dessus
d’une couche d’atomes d’azote comme exemple dans la suite des explications. L’atome de Ca peut
étre a priori placé sur quatre positions décrites sur la figure 4.10 : soit a ’aplomb d’un atome de
N terminal (position « top »), soit entre deux atomes de N (position « bridge ») , soit au milieu
d’un triangle formé par trois atomes de N. Deux triangles sont envisageables (ABC ou ABA) par
rapport aux couches inférieures a la surface. On testera ces quatre possibilités. La relaxation des
atomes est permise de maniére a rechercher les positions les plus stables du motif, tant au niveau

des plans de TiN que concernant ’atome de calcium.

Du fait des conditions aux limites périodiques, I’atome de calcium est répété de proche en
proche. Pour éviter une trop grande influence de cette périodicité, on double les vecteurs de base
des plans atomiques, et on utilise pour former le motif quatre atomes de Ti et de N par plan au lieu
d’un seul. Ceci permet d’avoir une distance horizontale égale & deux fois le paramétre de maille de
TiN entre chaque atome de Ca (8,5 A), ce qui parait suffisant pour réduire la géne stérique entre

ces atomes.

On effectue au préalable un calcul d’atome isolé : on place un atome de Ca dans une boite
parallélépipédique d’arétes 10A, 11 A et 12 A. L’énergie de ce systéme sera assimilée a I’énergie de
I’atome de calcium placé dans le vide. Par ailleurs, 1’énergie d’un cristal de TiN a trois plans de
Ti et trois plans de N surmonté de vide a été calculée précédemment. L’énergie d’adsorption de

Patome de Ca avec la surface (111) de TiN est alors définie comme :

Eéisorption = (Emin + E&") - Eca/Tin (4.19)
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4.5.2 Cristallographie : position des atomes étrangers

On pose n,, le nombre de plans de Ti additionné de la moitié des plans vides supérieurs. Les

vecteurs de la maille s’expriment en coordonnées cartésiennes par :

1 0 $Mm
w; = |1 wy = |1 w3 = 0 (4.20)
1
0 B 1 B 2"'m/ g

Le vecteur orthogonal aux plans et dont la norme correspond & ’écart inter-planaire s’écrit :

1 1
- 3w AWk 1 B
7= V3 WA _21_q| =|-1 (4.21)
3 || w1 N W2 || 3 1 13
B nm/ B
Le vecteur translation permettant de placer les atomes de N s’écrit toujours :
1 1
2 1
t=10] =| -1 (4.22)
1
0 B 2,/ pr

Les quatre positions de 'atome de Ca inséré au sommet de la surface d’atomes d’azote, repérée

par le plan inférieur de Ti (plan d’indice n — 1) s’écrivent alors :

12
OCa; = OTi(n—1) +t+h=| -3 (top) (4.23)
n—1+3
MNom B’
3
OCaz = OTi(n—1) +2i+h=| -3 (bridge) (4.24)
n—1+3
MNom B’
i
OCas = OTi(n —1+1) +1= -3 (triangle ABC) (4.25)
n71+%
N B’
_ L
. 12
OCay = (ﬁ(n —1-1+t+2h=| -3 (triangle ABA) (4.26)
n—1+3
Nom B’

La figure 4.10 illustre les quatre placements envisagés pour ’atome de calcium au sommet de la
couche de TiN. Malgré la relaxation, il est nécessaire de tester ces quatre positions pour détecter
d’éventuels minima locaux et déterminer ainsi le minimum global. En échangeant les roles de Ti
et de N, on fait en sorte que la couche de TiN se termine par un plan d’atomes de titane, ce qui

permet de tester affinité du calcium avec ce type de plan.

4.5.3 Résultats - énergies d’adsorption

Les calculs d’énergies d’adsorption ont été réalisés pour les quatre configurations top, bridge,
ABC et ABA, numérotées de 1 & 4, et pour les deux types de terminaison (N ou Ti). A chaque
fois, ’énergie d’adsorption est positive, comme on peut le constater sur la figure 4.11.
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(c) triangle ABC (3) (d) triangle ABA (4)

FIGURE 4.10 — Positions initiales des atomes de Ca sur la surface
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Le tableau 4.3 récapitule les résultats obtenus dans les configurations les plus stables, c’est-a-
dire présentant les énergies d’adsorption les plus grandes. En supposant que la majeure partie des
interactions électroniques entre 'atome étranger et le cristal de TiN ont lieu avec les 4 atomes de
la surface terminale, on peut calculer une énergie de liaison moyenne en divisant par 4 1’énergie

d’adsorption.

TABLE 4.3 — Energies d’adsorption et énergies de liaison maximales entre atomes constitutifs des
germes et atomes constitutifs de TiN

Atome adsorbé | Plan terminal | Energie d’adsorption (eV) | Energies de liaison (eV)
Mg N 3,79 0,95

Ca N 5,69 1,42

0 Ti 8,67 217

S Ti 6,81 1,70

Les positions les plus stables semblent étre les positions ABA pour les atomes de Mg et Ca sur
les plans d’azote, et les positions bridge pour les atomes d’oxygéne et de soufre sur les plans de
titane. On note une plus forte affinité du titane pour les atomes d’oxygéne que pour le soufre, ce
qui peut favoriser la germination de TiN sur des oxydes par rapport 4 des sulfures. De méme, le
calcium a un peu plus d’affinité pour l'azote que le magnésium. Cependant, la géne stérique liée
auz différences de paramétres de maille, qui n’est pas prise en compte ici, influence certainement
Uaffinité entre germes et nitrures.

Les énergies de liaison moyenne évaluées dans ce calcul sont situées entre 0,95 et 2,17eV. Elles
peuvent étre comparées par exemple aux énergies des liaisons covalentes carbone - halogéne, qui
passent de 5,08V pour la liaison C-F a 2,21eV pour la liaison C-I en descendant la colonne 17
du tableau périodique [95, p. 528]. Les énergies des liaisons de Van der Waals se situent plutot
entre 0,01 et 0,1eV, et I’énergie des liaisons hydrogéne entre molécules de H,O vaut 0,25eV ([95,
pp. 464-468]). On retrouve ici le fait que la liaison métallique est forte, mais posséde une moindre

rigidité par rapport a la liaison covalente ([95, p. 495]).

4.6 Conclusion

L’explication d’une germination préférentielle des nitrures de titane sur des germes doit néces-
sairement faire intervenir des considérations électroniques et cristallographiques, qui se traduisent
par une énergie de surface relativement faible, et en tout cas plus favorable que celle du TiN au
contact de lacier liquide.

Une premiére étude théorique a été réalisée a I’aide du logiciel VASP. La résolution de I’équation
de Schrodinger pour des systémes périodiques par la méthode de la fonctionnelle de densité conduit
a retrouver les paramétres de maille du TiN, de MgO, CaO, MgS et CaS. L’étude des énergies
d’adsorption réveéle sans grande surprise une affinité plus importante des éléments métalliques Ti,
Mg et Ca pour les oligo-éléments N, O et S. Un calcul d’énergie de la surface TiN - MgO a pu
étre réalisé du fait de la quasi égalité des paramétres de maille entre ces deux structures. Il met en
évidence une énergie de surface plus faible que les énergies TiN - vide et MgO - vide. Ceci suggére
une certaine affinité entre ces deux structures.

Les calculs d’énergie de surface TiN-CaO, TiN-CaS et TiN-MgS n’ont pas pu aboutir du fait
d’une trop grande disparité des paramétres de maille entre ces composés. La construction d’une

maille multiple plus importante est une voie possible pour réussir & calculer ces grandeurs tout
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en permettant & la surface de se réarranger plus fortement. Vu la complexité des calculs, et en
I’absence de toute donnée expérimentale & ce sujet, il ne nous a pas paru opportun de continuer.
Par rapport aux observations réalisées au microscope a transmission, il aurait été intéressant de
pouvoir prendre en compte des édifices cristallins plus complexes comme les spinelles. L’influence
de la température devrait aussi étre prise en compte pour modéliser correctement le mécanisme de

germination des TiN sur des oxydes dans ’acier liquide.
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Chapitre 5

Modéle de précipitation des TiN

durant la solidification

5.1 Introduction

Les phénoménes de solidification et de précipitation présentent des analogies remarquables,
comme on a pu le voir dans la section 1.3.5. En se basant sur ces considérations, on se propose
de modéliser la germination et la croissance des inclusions de nitrure de titane sur une population
préexistante de germes, durant la solidification de I’alliage. La ségrégation mineure éléve les teneurs
en azote et titane dans le liquide interdendritique, tandis que la précipitation consomme les réactifs.
Une compétition s’établit ainsi entre ces deux phénoménes, dont il résulte une distribution finale
de nitrures de titane une fois l’alliage entiérement solidifié.

Une étude paramétrique mettra en évidence les effets du couplage entre la ségrégation mineure
et la précipitation des nitrures. On analysera l'influence de la densité de germes, du titre mas-
sique initial d’azote dans le bain liquide et de la durée de solidification. Une comparaison avec les

conclusions d’une étude similaire [40] est également réalisée.

5.2 Equations du modéle « 0D »

On considére un bain initialement liquide d’acier maraging & sa température de liquidus et
contenant des oxydes inertes, sphériques, dont la taille est distribuée suivant une loi log-normale.
Le volume du bain n’intervient pas dans les équations, ce qui justifie appellation « OD » de ce
modéle. Une évolution affine arbitraire de la température est appliquée au systéme, et la fraction
solide est supposée ne dépendre que de la température selon un chemin de solidification fixé. Ces
hypotheéses trés simplificatrices permettent de caractériser entiérement la solidification par une
durée totale t¢, conditionnant 1’évolution temporelle de la fraction solide & celle de la température.
La figure 5.1 illustre le systéme modélisé.

La ségrégation en azote et en titane entre la phase solide et la phase liquide de lalliage est
supposée obéir a la régle des bras de leviers. Les inclusions de nitrure de titane naissent sur
les oxydes en phase liquide et croissent proportionnellement & la sursaturation du liquide. La
solidification provoque un engloutissement progressif d’une partie des inclusions de la phase liquide
dans la phase solide. Dans celle-ci, la croissance des particules est définitivement stoppée. Les
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FI1GURE 5.1 — Schéma du systéme 0D

durées caractéristiques de diffusion dans le solide sur 1pm sont en effet bien plus grandes que la
durée totale de solidification.

Toutes les équations sont écrites en fonction des concentrations molaires (mol-m™3), ce qui
simplifie I’écriture des bilans de matiére. Il est bien entendu possible de les relier aux teneurs

massiques via ’équation :
My

Pacier

wx = CX (51)

ol wx désigne le titre massique en élément X, Cx sa concentration molaire (mol-m~3), Mx sa

masse molaire (kg - mol™1), et pacier la masse volumique de I’alliage (kg - m™3).

5.2.1 Distribution d’oxydes

On suppose que la distribution en taille des oxydes (germes) suit une loi log-normale, dont les

fonctions normalisées de densité et de répartition sont données par les équations 5.2 et 5.3.

) 1 -lex 1 /In(r)—p 2
frimo) = —= p( ; (2 )) )

F(r;p,0) = LT f(Fp,0)dr = % + %erf (W) (5.3)

(0):4

oxy €t a la variance (09%)? de la distribution

Les paramétres p et o sont reliés a ’espérance r 9

par le systéme d’équations :
1 ox\2
p=In(rg,) —sn 1—i-(0r7)2
2 (Tox )

moy
ox)2
o?=1n <(Ur ) 5 + 1)
(G

Trois paramétres caractérisent la distribution initiale d’oxydes :

(5.4)

ot (nombre d’oxydes par m? de bain liquide) ;

— le rayon moyen des oxydes (5,

— la densité totale d’oxydes n,

), fixé & 0,6 pm;
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— Décart-type des oxydes (09%), fixé & 0,1 pm.

En pratique, on discrétise le rayon des particules pour construire une distribution approchée
des oxydes en classes de différentes densités numérales, calculées & partir de la fonction de réparti-
tion : chaque classe i centrée sur le rayon r; est peuplée de n2* oxydes - m~? ayant un rayon dans
lintervalle [r; — Ar/2;r; + Ar/2[ :

ng* = ngg, (F(r + Ar/2;p,0) — F(ri — Ar/2; p,0)) (5.5)
On obtient le diagramme représenté sur la figure 5.2. Cette distribution correspond qualitati-

vement aux observations des germes sur les produits laminés, aprés la refusion VAR et la transfor-

mation a chaud.

x1010

0 0.5 1 1.5 2

FicURE 5.2 — Distribution des oxydes initialement présents dans le bain liquide. Ar = 0,05 pm.

5.2.2 Modéle de germination - croissance
Produit de solubilité des TiN et modéle de germination-croissance

On a vu au chapitre 2 que les estimations fournies par Thermo-Calc conviennent bien pour
le Durimphy a 1510°C. Dans le modéle 0D, la constante thermodynamique de la réaction de
dissolution des TiN est supposée constante et prenant une valeur déterminée par un calcul Thermo-
Calc a 1450°C (liquidus de alliage, cf. annexe B) :

. K
Kagler — 2T _ a2 _ 78,1078 (5.6)
INYTi
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La sursaturation du liquide est définie par :

I
S = WriWN

- acier
KTiN

ou wé( désigne le titre massique courant de l’espéce X dans le liquide.

La germination des TiN a uniquement lieu de maniére hétérogéne sur les oxydes. Elle intervient
lorsque la sursaturation du liquide dépasse la sursaturation de germination propre & chaque rayon

d’oxyde :

) 4YTiN/acier Mrix gin g
Sy(i) = exp ( AT S;fN (5.8)

Ol YTiN/acier T€PTésente I'énergie interfaciale entre le TiN et I'acier liquide (J - m~2), § représente
I’angle de mouillage des TiN sur les oxydes dans ’acier liquide, R la constante des gaz parfaits, T

la température et r; le rayon de 'oxyde de classe 1.

On considére que la germination des nitrures sur une classe d’oxydes est instantanée, dés lors
que S > Sy. Il ne s’agit donc que d’une barriére énergétique & la précipitation (annexe C). Les
oxydes sont dits activés, et la croissance de nitrures sur les germes de cette classe devient possible.

Elle fait progressivement augmenter le rayon de l'inclusion mixte {oxyde activé + TiN}.

Modéle de croissance d’un TiN en phase liquide

En reprenant le travail réalisé au chapitre 1, on considére que la croissance du rayon du précipité
suit une loi cinétique définie & partir de ’écart & 1’équilibre, exprimant le fait que plus le bain

meétallique est sursaturé, plus la vitesse de croissance est élevée :

%szkp(S—l) (5.9)

On note qu’il s’agit d’une loi cinétique type « régime chimique », dans laquelle le transport des
solutés jusqu’a l'inclusion n’intervient pas. Le terme de croissance G est indépendant du rayon des
TiN. Dans le cas ot on souhaiterait tenir compte du transport des solutés dans la couche limite, ce
terme dépendrait du rayon de chaque particule. Cette amélioration est envisageable, et souhaitable
si la croissance se déroulait en phase solide. Elle conduirait & résoudre analytiquement une équation
de degré 2 pour chaque rayon discrétisé, et a remplacer G par un terme G(r) (annexe D).

La croissance des différentes classes de nitrures se traduit par une équation de transport, dans
I’espace lié a la taille des particules, de la distribution des TiN situés dans le liquide néﬁN (r,t) :

Ot (rit) L Onkyn(ryt)

N or (5.10)

Cette équation est formellement analogue & une équation d’advection, ou encore & une équation
de transport purement convectif. Pour la résoudre numériquement, un schéma TVD a été utilisé
dans un premier temps, tel que décrit dans la référence [96]. Il a ensuite été remplacé par une

méthode semi-analytique, que nous exposons en détail dans I’annexe G.

La croissance des nitrures de titane accroit la concentration de TiN, qui est recalculée au cours
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du temps par intégration des distributions selon la formule :

PTIN +o0 4 +o0 4
Cv’ll’iN (t) = 1_ f ntOt ’ll“iN(rﬂ t) 77””3 dr — f ntOtf(l)xAct (Tv t) 77”63 dr (511)
MTIN 0 3 0 3

ot f(r,t) représente la fonction densité de TiN de rayon r dans le liquide (m™1), f5 A (r,t)
celle des oxydes ayant été activés et n*°! la densité totale (nb - m~=3) de particules.

Aprés discrétisation en classes, les intégrales sont approchées par des sommes :

Clon(t) = 2IN fnl. ((ri,t) éwrs—fnl (ri,t) A (5.12)
TiN MTiN = TiN (3] 3 i = OxAct\" % 3 i

avec nly ((r:, ) la densité volumique (nb - m™2) de TiN de classe i, et nh_ (i, t) celle des oxydes
activés de classe i.

On en déduit 'incrément d’avancement chimique volumique « d¢ » de la réaction de précipita-
tion Ti + N — TiN(s) en phase liquide :

d¢ = dC%y (5.13)

5.2.3 Modéle couplé de solidification - précipitation
Evolution de la fraction solide au cours du temps

On considére initialement 7' = Tj;4. La température est supposée dépendre de la durée totale

de solidification ¢ selon ’équation :

t
T = Tiiq — (Tiq — Tsa1) E (5.14)
La fraction solide est supposée suivre un chemin de solidification caractéristique de l'alliage,

déterminé au préalable a I’aide de Thermo-Calc :

gs = f(T) (5.15)

ou f est une fonction affine continue par morceaux (annexe A).

Introduction de la précipitation dans le modéle de bras de levier

On se place tout d’abord dans le cas général ou la précipitation se déroule en phases liquides
et solides. Les simplifications seront introduites ensuite.

La précipitation consomme une partie du soluté présent dans le systéme selon la réaction Ti +
N — TiN(s). On a donc création d’une mole de TiN par consommation d’une mole de Ti et d’une
mole de N libres qui se trouvaient dissous en phase liquide ou solide. Le fait que la solidification se
déroule parallélement & la précipitation engendre un couplage entre les deux phénomeénes. Le bilan
matiére en soluté X (N ou Ti) s’écrit alors :

O = g,C% + (1 —g5) Ck + 9sCin + (1 —g5) C”lru\; (5.16)
CiiN

Le systéme étant fermé, dC%¥* = 0. Par ailleurs, la régle des bras de levier (diffusion infiniment
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rapide des solutés en phases liquides et solides) impose que C§ = k:XCg(. En différenciant, on a
alors :
0 = kxCk dgs — Ck dgs + kxgs dCk + (1 — g,) dCk + d (C%%) (5.17)

En regroupant les termes, on isole la quantité dCé( :

| _ (1—kx)Ckdgs  d(Cfy)
0% = (1—(1—kx)gs) (1—(1—kx)gs) (5.18)

L’accroissement infinitésimal d (C%2%) peut se décomposer en deux termes :

. Flot Flot
d(CFX) = (63N> dgs + ( a?“) de (5.19)
s /8 9s
[ —

Avancée du front de solidification  Croissance des nitrures

L’avancée du front de solidification laisse invariante la quantité totale de nitrure de titane
précipités : il s’agit simplement d’un transfert des inclusions entre la phase liquide et solide, sans
incidence sur le bilan global. Le premier terme est donc nul. Le deuxiéme est le résultat de la
croissance des nitrures de titane, a fraction solide constante. Cette croissance n’ayant lieu dans

notre cas qu’en phase liquide, on a :

Y g (20000 g (A=) ey, (i)
(65 o dﬁ—k o ), d§+ 2% A d§ = (1—gs) % ) d¢ (5.20)

~~

=0

On verra dans la section suivante que la concentration en TiN en phase liquide n’est pas modifiée
par 'avancée du front de solidification. On s’autorise une notation plus compacte :

l
(aCTiN> d¢ = dChiy (5.21)
% J,

On obtient alors ’équation de ségrégation modifiée :

I (1—kx) C§< dgs B (1—gs) dC”lriN
1= (1-(1-kx)gs) (1—(1—kx)gs) (5.22)

“ v «
" ~"

ségrégation simple consommation de solutés

5.2.4 Avancée du front de solidification

L’avancée du front de solidification va provoquer le passage d’une partie des TiN du liquide
vers le solide, indépendamment du phénoméne de précipitation en lui-méme.

En considérant que les TiN sont uniformément répartis dans le liquide, la solidification du
volume V;ot pendant dt conduit & une variation de la fraction solide dgs et au transfert d'un
nombre a(r)nkn (1) (Vior dgs) de TiN de rayon r dans le solide. Cette quantité est retranchée du
nombre total de TiN présents dans le liquide (cf. schéma de la figure 5.1). On obtient donc le

systéme d’équation suivant :

d(geniin (1)) = +a(r)nfix(r.1) dg, (5:23)

a( (1= g, nix (1)) = —a(r)nksx (r,1) dg, (5.24)

100



Le facteur « permet de tenir compte d'un éventuel rejet des TiN au front de solidification.
A priori, il peut dépendre du rayon des TiN. Lorsque « vaut 0, tous les TiN sont rejetés dans
le liquide. Au contraire, lorsque « vaut 1, les TiN sont « engloutis » dans le solide sans aucune
difficulté. Une constante o > 1 traduirait une attraction des TiN du liquide vers le solide, ce qui

ne correspond pas & un phénomeéne physique réaliste.

Dans le cas ou « est indépendant du rayon des nitrures, les équations sur les densités peuvent

étre directement écrites pour les concentrations et on trouve :

4(9,Cix ) = +aChiy dg, (5.25)

d( (1—gs) ClTiN) = _ac"l[‘iN dgs (5.26)

En I’absence de toute représentation du phénomeéne de rejet au front de solidification des TiN,
on considérera dans la suite du document que o = 1, c’est-a-dire qu’il n’existe aucun obstacle &

I’engloutissement des TiN dans le solide. Les équations se simplifient et deviennent :

d(an’SriN(T» t)) = +nlpn(r, t) dgs (5.27)

d( (1= g nii () = —nhin(r ) dg, = dnbin(r,t) =0 (5.28)

La déduction dnl(r,t) = 0 s’opére par développement de la différentielle :

a( (1= g) nhrin(r, 1)) = =k (r, ) g (5:29)
& (1-g)) dnfx (1) = niix (1, 8) dg, = =l () d, (5.30)
& (1—g,) dnfpn(r,t) =0 (5.31)

0

#

La densité de TiN dans le liquide n’est par conséquent pas modifiée par I’avancée de I'interface
solide - liquide. Il s’agit d’un cas particulier, di au fait que ’engloutissement n’est pas freiné
(a=1).

La densité de TiN de rayon r dans la phase solide varie pour sa part suivant ’équation 5.27.
L’avancée du front de solidification va également provoquer le passage d’une partie des oxydes
libres du liquide vers le solide. Un bilan similaire & celui présenté pour les TiN est réalisé sur ces

particules.
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5.2.5 Récapitulatif et schéma numérique

Le

modéle se résume donc au systéme d’équations suivant :

([ d(gsniin(r,t) = i (r, t) dgs

PTIN e 4 +r 4
Ci() = £ ([ mtustrnt) gt ar = [ bl oo )

Mrin \Jo 0
dr
Y _a-= —1
Inlpin(rt) _ _GaaniN(Ta t) (5.32)
ot or
. + 4 +x 4
CrlFiN (t) = Prin <J aniN (r,t) =mr3 dr — J ni)xAct(r, t) —mr3 dr)
Mrin \Jo 3 o 3
. (—kx)Ckdg,  (1-g,) dChiy
dCX = — — - — —
\ (1 (1 kX) gs) (1 (1 kX) gs)

La résolution numérique de ce systéme nécessite de découpler les équations pour pouvoir les

résoudre séparément & chaque pas de temps selon un schéma temporel explicite. L’ensemble de ces

équations est discrétisé par classe de taille de particule avec un pas régulier de Ar = 0,05 um. On

introduit plusieurs étapes, suivant ’ordre des équations du systéme :

Le

calcul de la nouvelle température T'(t + At), de la nouvelle fraction solide g (t + At) et de

Pincrément de fraction solide Ags = gs(t + At) — gs(t).

(1-kx)Cl Ag, |
(T=(=fw)g. * caloul
des concentrations provisoires en solutés dans la phase liquide C¥* = C% (¢) + A;C% ; calcul

calcul de la ségrégation simple par la régle des bras de leviers : A;C% =

de la sursaturation aprés ségrégation simple.

calcul du transfert de nitrures du fait de I'avancée du front de solidification ni(r;t + At) ;
calcul de la nouvelle concentration en TiN dans la phase solide Ci.(t + At).

calcul des sursaturations minimales de germination, et germination éventuelle des nitrures
sur les oxydes encore libres en phase liquide.

calcul de la croissance des nitrures de la phase liquide;

calcul de I’avancement de la réaction chimique suite & la croissance : ACLy = Chi\(t +
At) = Chin (1)

calcul de la consommation de solutés suite & la croissance, en tenant compte de la ségréga-

oo _ _ (1-g.(t+AH))ACY
tion : ApCh = _(1_(gl_kx)gs(t+ATt§\I)

calcul des concentrations en solutés dans le liquide C% (t + At) = C¥ + AC%
calcul des concentrations en solutés dans le solide O (t + At) = kxC% (t + At).

schéma de calcul est résumé sur la figure 5.3 et a été transcrit en langage FORTRAN. Le

détail de 'implémentation des différentes étapes de calcul est proposé dans 'annexe G.

5.2.6 Paramétres nominaux

Des paramétres nominaux ont été choisis comme référence pour présenter les résultats du modéle

(tableau 5.1). Le pas spatial des classes de rayon est fixé & Ar = 0,05um. Le pas de temps a

fait l'objet d’une étude de convergence pour assurer la fiabilité du calcul numérique. Une étude

paramétrique montrera 'influence de certains parameétres du modéle, tous les autres restant fixés

& leur valeur nominale.

La constante cinétique k, provient de la détermination expérimentale (chapitre 2). Les para-
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métres thermodynamiques sont estimés grace & Thermo-Calc & la température de liquidus (1450 °C)
de ’alliage. La masse volumique du Durimphy a été estimée & partir d’expériences de dilatométrie

réalisées au centre de recherche d’Imphy (annexe A).

TABLE 5.1 — Paramétres nominaux du modéle

wﬁ_«i 4500 ppm

wy 10 ppm

ty 10005

kp 7-10%m-s7!
Noat 1-10" oxydes - m~3

YTiN/acier | 1J-m™2
Ar 0,05 pm

oy 0,6 pm
oX* 0,1pm
KEN" 7,8-1078
ki 0,25
kN 0,37

My 479-10"3kg - mol !
My 14,0 - 103 kg - mol ~*
Mrin Mr; + My

PTiIN 5100kg - m—3
Pacier 7450kg - m—3

4
Tu, | 1450°C
T | 1413°C
At 1-10735

5.3 Reésultats et étude paramétrique

5.3.1 Reésultats du cas nominal

Le temps de solidification du cas nominal (tableau 5.1) correspond a des conditions assez ty-
piques de solidification d’un lingot aprés une élaboration VIM ou VAR. Ce calcul a pour objectif de
fournir une premiére représentation du phénomeéne de précipitation dans le liquide interdendritique,
et de mieux visualiser les différents effets du modéle.

Le produit de solubilité des nitrures K25 étant fixé a 7,8 - 1078, la limite de précipitation
de l'azote pour une teneur initiale en titane de 4500 ppm s’établit & 17 ppm. Cette limite de
précipitation sera abaissée au fur et & mesure de la ségrégation du titane, dont la teneur peut
théoriquement s’élever jusqu’a wi/kr; = 18- 103 ppm. Ceci donne une limite de précipitation de
I'azote de w}\ilm = 4,3 ppm. Pour que cette limite de précipitation puisse étre atteinte par ségrégation
de I’azote, sa teneur initiale doit donc étre supérieure a wi = w}\if“ - kn = 1,6 ppm. En decga de
cette teneur, aucune précipitation ne sera possible (pour un produit de solubilité indépendant de
la température). La figure 5.4 donne la valeur d’équilibre du titre massique de TiN dans 'ultime
goutte du liquide (le plus ségrégé donc) en fonction de la teneur initiale en azote. On constate que
les 10 ppm d’azote initiaux choisi comme paramétre nominal permettent d’espérer atteindre des
teneurs en TiN appréciables dans cette goutte, jusqu’a prés de 100 ppm. La teneur finale de TiN
dans le solide, résultant de I’ensemble de la solidification, sera donc comprise entre 0 et 100 ppm.

Le tracé de la fraction solide en fonction de la température (figure 5.5(a)) et en fonction du
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maximum.

temps (figure 5.5(b)) représente le modéle thermique simplifié. La distribution initiale d’oxydes dans
le bain a déja été présentée (figure 5.2). Elle est centrée sur des rayons compris dans l'intervalle
[0,4 pm; 1 pml].

La figure 5.6 donne les distributions finales & l'issue de la solidification : oxydes activés ayant
servi de germes aux nitrures, nitrures de titane en phase solide, et distribution des nitrures dans
Pultime goutte de liquide & s’étre solidifiée. Cette derniére distribution n’est représentée ici que
pour faciliter la compréhension du modéle. La distribution de TiN en phase solide correspond & la

distribution finale qui pourrait étre observée.

Dans ce cas, la précipitation est pratiquement instantanée dés lors que la sursaturation dépasse
I'unité. La distribution des nitrures dans le liquide posséde donc initialement une allure pratique-
ment identique & celle des oxydes. On remarque en comparant les figures 5.6 et 5.2 que les densités
d’oxydes activés dans chaque classe sont un peu plus faibles que celles des oxydes initiaux. Ceci
est di au fait que la précipitation ne démarre pas dés le début de la solidification. Une partie des

oxydes du bain est donc capturée par le front de solidification avant d’avoir pu servir de germe.

La distribution des TiN dans le liquide est transportée vers les classes de rayons supérieurs, sans
altération de forme. Par construction du schéma numérique, on parvient effectivement a éliminer
toute diffusion numérique parasite durant le transport (annexe G.4).

La distribution des TiN dans le solide (en mauve sur la figure 5.6) présente une forme trés
différente de celle des nitrures dans le dernier liquide. Elle est étalée sur ’ensemble des rayons
compris entre le rayon minimal des oxydes (0,4 pm) et le rayon maximal atteint par les nitrures
dans le dernier liquide (8,8 um). Les plus fortes densités de nitrures correspondent a des rayons
inférieurs & 2 pm, mais les densités dans les classes supérieures ne sont pas négligeables, comme on

peut le constater sur l’agrandissement (figure 5.7).
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temps
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FI1GURE 5.6 — Distributions finales de TiN dans le liquide et le solide, et d’oxydes activés dans le
solide. Ar = 0,05 pm.
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F1GURE 5.7 — Distribution finale de TiN dans le solide. Ar = 0,05 pm.

L’étalement de la distribution des nitrures dans la solide est la conséquence directe de leur
engloutissement progressif par Iinterface solide - liquide. Une fois engloutis dans le solide, les
précipités deviennent inertes, tandis que ceux situés en phase liquide poursuivent leur croissance.
Les inclusions d’une classe de rayon r; dans le solide sont ainsi progressivement diluées dés lors
que l'accroissement du volume de phase solide sous effet de la solidification ne s’accompagne pas
d’une alimentation en particules de rayon r; en provenance de la phase liquide. Une analyse plus
compléte de ce phénoméne est proposée dans ’annexe G.6.

Il a été décidé de caractériser I’extension des distributions par un rayon noté rg; tel que 97 %

des nitrures de la distribution possédent un rayon inférieur :
T97 .
Irgr € RUJ i f(r)dr = 0.97 (5.33)
0

ou f désigne la densité de probabilité des particules. En pratique, comme on I’a vu, les rayons sont
discrétisés en un ensemble de IV classes {ri}ief[o; N-1]> €t I'intégrale est approchée par une somme :

ko7
Jkor € [N = 1]/ Y. n(i) ~ 0.97 = ro7 = ryor (5.34)
=0

On trace sur la figure 5.8 Pévolution des rayons ), et r§; des distributions de TiN dans le liquide
et le solide au cours du temps. On observe un décalage entre les deux courbes, qui s’explique par
I’arrét de la croissance des nitrures lorsqu’ils sont engloutis en phase solide. La croissance du rayon
maximal des nitrures dans les deux phases est continue durant toute la solidification, du fait des
apports en solutés dans le liquide par ségrégation. Le pic visible lors de la germination s’explique
simplement par la précipitation différée des classes de germes, la germination s’effectuant d’abord
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sur les germes de plus grande taille. Le début de la précipitation a lieu aprés 270s de solidification.
Le laps de temps durant lequel s’effectue I’activation de ’ensemble des germes est court, de ’ordre

de 3, car les sursaturations de germination définies par nos parameétres sont trés proches de 'unité.

o
T'o7
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81| —Tor

0 200 400 600 800 1000

t (s)

FIGURE 5.8 — Evolution des rayons rhy et 5, des distributions de TiN au cours de la solidification

Sur la figure 5.9(a) sont tracés les titres massiques en titane, azote et nitrure de titane dans
le liquide au cours du temps. Les titres massiques en titane et azote augmentent durant toute la
solidification, avec cependant une inflexion marquée de la teneur en azote en fin de solidification,
lorsque les effets de précipitation deviennent comparables & ceux de la ségrégation. Des observations
similaires peuvent étre effectuées sur les titres massiques de solutés dans le solide (figure 5.9(b)).
Ces courbes sont simplement, obtenues par homothétie & partir de celles dans le liquide, le rapport
de I’homothétie correspondant au coefficient de partage de ’élément. Les teneurs en nitrures de
titane sont, elles, calculées par intégration & partir des distributions de particules.

L’azote est I’élément le moins abondant dans le bain, et le moins ségrégeant. C’est donc lui
qui va principalement limiter la réaction de précipitation. On atteint 11 ppm de TiN dans le solide
en fin de ségrégation, 7,5 ppm d’azote dissous, et 4492 ppm de titane dissous. La formation des
nitrures s’est donc traduite par la consommation de 2,5 ppm d’azote initialement dissous dans le
bain.

On trace sur la figure 5.10 ’évolution de la sursaturation au cours du temps. On observe une
augmentation continue de S au cours de la solidification, jusqu’a atteindre une valeur supérieure &
4. Cette monotonie signe une consommation de solutés par précipitation qui reste négligeable par

rapport aux apports par ségrégation.

5.3.2 Influence de la densité d’oxydes

La densité totale d’oxydes conditionne la densité totale de nitrures qui germeront. Augmenter

cette densité provoque une augmentation de la consommation de réactifs dans le liquide, ce qui
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FIGURE 5.10 — Evolution de la sursaturation au cours du temps

doit diminuer la sursaturation et donc la vitesse de croissance des particules. La figure 5.11 donne

une représentation graphique en échelle logarithmique du rayon r§, final des nitrures de la phase

solide en fonction de la densité de germes.

La courbe présente une allure en S inversé avec deux asymptotes horizontales et un point

d’inflexion :

— pour de faibles densités de germes (inférieures a 1 - 10'? oxydes - m~3), le rayon r§, de la dis-

tribution finale de nitrures en phase solide tend vers une constante (8,9 pm). Cette asymptote
provient du caractére négligeable de la consommation de solutés par précipitation lorsque
la densité de germes est faible. La ségrégation se déroule alors systématiquement comme s’il
n’y avait pas eu de précipitation. L’évolution de la sursaturation dans le liquide est ainsi
identique pour tous les calculs, ce qui se traduit par des vitesses de croissance identiques et
donc au final des distributions de nitrures identiques, & la densité totale prés.

de 10'° 4 10*oxydes - m—3, le rayon atteint par les précipités décroit avec I’augmentation de
la densité de germes. La précipitation engendre des consommations significatives de solutés
qui affectent la sursaturation et la ségrégation. Un point d’inflexion de la courbe est repéré
autour de 1 - 102 oxydes - m™3.

au-dessus de 1-10' oxydes- m—2, la réaction de précipitation consomme suffisamment de
réactifs pour atteindre trés rapidement 1’équilibre de précipitation durant toute la partie
« utile» de la solidification, lorsque la sursaturation dépasse I'unité. Les vitesses de croissance
tendent alors vers zéro, ce qui explique I'infléchissement de la courbe du rayon rj, et son

asymptote au niveau de la valeur n%x de la distribution initiale de germes (0,8 pm).

Influence du temps de solidification

La durée laissée a la solidification conditionne ’ampleur de la réaction de précipitation, et donc

son influence sur la sursaturation et la vitesse de croissance des particules. La figure 5.12 rend
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FI1GURE 5.11 — Influence de la densité d’oxydes sur la distribution finale de TiN en phase solide.
Echelle semi-logarithmique, ¢; = 1000s.

compte de cet effet pour les paramétres du cas nominal avec des durées de solidification variant de
200 & 1400s.

Le rayon final atteint par les nitrures en phase solide croit de maniére réguliére avec la durée
de solidification, la croissance ayant plus de temps pour s’effectuer. On remarque que la courbe du

rayon rg7 des nitrures en phase solide présente une légére concavité.

5.3.4 Influence de la teneur initiale en azote

La teneur initiale en azote joue un role primordial dans le modéle puisqu’elle est responsable
du profil de ségrégation et de la quantité de solutés disponible pour la précipitation des nitrures.
Cette variable dépend a priori de la qualité de 1’élaboration de 'acier, méme si en pratique sa
réduction en-de¢a d’un certain seuil s’avére difficile & réaliser (cf. chapitre 2, section 2.6).

La figure 5.13 montre la variation du rayon r§, atteint en fonction de différentes teneurs mas-
siques initiales en azote, pour une durée de solidification de 1000s. On constate logiquement une
croissance du g, avec la teneur en azote. Pour les teneurs en azote les plus élevées, la pente de la

courbe diminue, jusqu’a s’annuler pratiquement pour ¢y = 1400s.

5.3.5 Variation simultanée de deux paramétres

L’étude paramétrique sur la densité totale de germes a été répétée pour différentes durées de
solidification. Les rayons maximaux des nitrures obtenus sont représentés par une surface rj, =
f(n&t ty), tracée en 3D sur la figure 5.14 sous deux angles de vue différents. La surface a été
colorée selon une teinte passant du cyan (faibles valeurs de r§;) au magenta (valeurs élevées) pour
faciliter la lecture.

On constate que 'augmentation de la durée de solidification conduit & une augmentation de

la valeur de ’asymptote des r§; lorsque la densité initiale de germes est faible (figure 5.14(a)), et
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FIGURE 5.12 — Influence du temps local de solidification sur la croissance des nitrures - comparaison
pour différentes densités initiales de germes.
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F1GURE 5.13 — Influence de la teneur initiale en azote sur le rayon r3; des nitrures de titane pour
la durée nominale de solidification (1000s).
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F1GURE 5.14 — Influence de la densité d’oxydes et de la durée de solidification sur la distribution de
TiN (échelle logarithmique).
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tot

tot), qui passe d’envi-

a une diminution de I’abscisse du point d’inflexion de la courbe r§, = f(n,
ron 1-10'3 oxydes - m~2 pour un temps de solidification de 200s, & 2,5 - 10! oxydes - m~3 pour un
temps de solidification de 1400s (figure 5.14(b)). Ceci s’explique par une plus grande consomma-
tion de réactifs lorsque ¢; augmente et donc une modification plus rapidement significative de la

sursaturation et de la vitesse de croissance des particules & densité de germes égale.

tot

La figure 5.15 propose de visualiser la surface r§; = f(n&’,

ty) sous un angle de vue plus
pratique pour étudier les effets de la durée de solidification & différentes densités d’oxydes. On
constate qu’aux faibles densités, le rayon r§, évolue dans un plan, avec une relation linéaire entre
r47 et t7. Cependant, pour de fortes densités de germes, la linéarité est perdue et la croissance
du r§; se termine par un plateau a différentes hauteurs. Ces asymptotes horizontales témoignent

d’une réduction significative de la sursaturation du fait de la précipitation.

F1GURE 5.15 — Influence de la densité d’oxydes et de la durée de solidification sur la distribution de
TiN (échelle logarithmique). Autre angle de vue.

Un tracé de la surface r§; = f(wk,t¢) met bien en évidence l'existence d’un plan asymptotique
a peu pres horizontal (figure 5.16). Il découle de la compétition entre plusieurs effets :

— une augmentation générale de la sursaturation lorsque la teneur en azote initiale augmente ;

— une augmentation du laps de temps durant lequel peut s’effectuer la croissance lorsque t
augmente ;

— une consommation des solutés par la précipitation qui est d’autant plus significative que la
taille des nitrures est importante, ce qui conduit & une réduction de la sursaturation et de la
vitesse de croissance, et & une réduction de ’amplitude de la ségrégation car celle-ci dépend
de la concentration courante dans le liquide.

On visualise un maximum sur une projection de la surface r§; = f(wk,ts) sur le plan (yOz),
donnant ’évolution du 7§, en fonction de la durée de solidification pour différentes teneurs en
azote (figures 5.16 et 5.17(a)). Ce maximum est atteint pour des durées de solidification d’environ
1100s. Pour des durées de solidification importantes, la croissance des nitrures est réduite en fin de
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F1GURE 5.16 — Influence de la teneur initiale en azote sur le rayon r3; des nitrures de titane pour
des durées comprises entre 200s et 1400s.

solidification du fait de la sursaturation plus faible. Cet effet n’est pas suffisamment compensé par
I'augmentation de la durée durant laquelle s’effectue la croissance. La position du maximum dépend
bien entendu des paramétres thermophydynamiques et cinétiques du modeéle. Cet effet inattendu
suscite des réflexions sur une meilleure maitrise des temps locaux de solidification dans les lingots
VAR pour espérer réduire les tailles des plus grands nitrures.

La figure 5.17(b) présente une projection de la surface r§; = f(wk,tf) sur le plan (zOz). On
visualise ainsi ’effet d’une variation de la teneur initiale en azote sur le rayon des nitrures pour
différentes durées de solidification. Le rayon r§; est globalement une fonction croissante du titre
massique initial en azote, puisque la quantité de soluté disponible pour la précipitation est plus
importante. Les rayons r§; des grands nitrures s’étalent sur une plage de valeurs en fonction du
temps de solidification. Cet intervalle va en s’élargissant lorsque la teneur initiale augmente, car la
précipitation ne consomme que peu de matiére, tandis que la durée laissée a la croissance est de
plus en plus importante. Pour des valeurs de w supérieures a4 10 ppm, on constate que la largeur
de Pintervalle des valeurs atteintes par r§, devient & peu prés constante : cet effet est provoqué par
latteinte du maximum sur la courbe r§; = f(t;) évoqué plus haut. La largeur de I'intervalle évolue
de 0 & 7pm suivant la teneur initiale en azote. A compositions identiques, deux alliages verront

donc un état inclusionnaire fort différents suivant leurs conditions de solidification.

5.3.6 Enveloppe des tailles de TiN en fonction de la teneur initiale en
azote

La solidification d’un volume de liquide dans un lingot aprés son élaboration au four VIM

s’effectue avec des teneurs initiales en azote variables, du fait des possibles ségrégations majeures

et de l'efficacité de la dénitruration. Le temps local de solidification différe également suivant la

position dans le lingot, notamment au niveau radial entre la peau et le coeur du lingot, et au
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FI1GURE 5.17 — Influence de la teneur initiale en azote sur le rayon r3; des nitrures de titane pour
des durées comprises entre 200s et 1400s : vues 2D
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niveau axial entre la téte et le pied. Ces zones ne verront donc pas se former les mémes populations
inclusionnaires.

L’utilisation de notre modéle sur une plage de durées de solidification et de teneurs en azote
typiques des procédés industriels d’élaboration (VIM, VAR) permet de fixer des limites hautes
et basses de tailles de grands nitrures. La figure 5.17(b) représentait I’ensemble des rayons rg;
accessibles selon la teneur en azote initial, pour des durées de solidification appartenant a l'intervalle
[200s,14005s]. On peut en extraire ’enveloppe, constituée des valeurs minimales et maximales des

rayons 1§, (figure 5.18).

12r

max
min

~~ Tt

initial
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F1GURE 5.18 — Enveloppe des rayons susceptibles d’étre obtenus en comptage inclusionnaire. Plage
de durée de solidification [200s, 1400s].

On observe que pour 5 ppm d’azote initial, les plus grands rayons accessibles aux nitrures se
situent entre 1,1 et 4pm, soit un intervalle des rayons d’une amplitude de 2,9 pm. Pour 10 ppm

d’azote initial, le rayon maximal observable évolue dans l'intervalle [2,2 um; 9,1 pm].

5.4 Comparaisons expérimentales

Pour s’assurer de la qualité de ses produits livrés aux clients, ’entreprise partenaire de cette
étude (Aperam Alloys Imphy) réalise classiquement deux prélévements de plaquettes sur les extré-
mités d’une bobine. Chaque bobine correspond & une électrode VIM refondue dans un four VAR,
puis transformée & chaud (blooming) et laminée. Un comptage des inclusions de nitrure de titane
est réalisé avec une mesure de leur diamétre équivalent. La teneur initiale en azote des électrodes

VIM est connue.

117



Ces comptages inclusionnaires permettent d’évaluer la taille maximale des nitrures pour dif-
férentes teneurs initiales en azote, grace a la méthode de traitement statistique des comptages
présentée en annexe H. Chaque zone de prélévement est définie par son titre en azote total (in-
cluant I’azote piégé sous forme de TiN, et mesuré sur I’échantillon), de la densité volumique de
particules, et par le rayon ou diamétre dg; de la distribution. La figure 5.19(a) représente ainsi le
diamétre dg7 des TiN observés en fonction du titre en azote total. Les points sont colorés selon la

densité totale d’inclusions estimée (annexe H).

On constate deux tendances assez nettes : d’une part, la taille des particules diminue lorsque
le titre en azote diminue, & densité de particules constante ; d’autre part, & titre en azote constant,
la taille des plus grandes particules est d’autant plus élevée que la densité numérale de particules
est faible. Un dégradé du violet au bleu est observé de bas en haut sur le graphique, a azote
constant. Lorsque la teneur en azote est faible, les inclusions sont généralement de petite taille, et
I’ajustement sur une loi log normale de la distribution devient difficile, car le nombre de particules
observées est plus faible et les mesures de surface au microscope moins précises. L’incertitude des
estimations de dg7 est donc plus importante pour les coulées ayant les titres massiques initiaux en

azote les plus faibles.

Ces points expérimentaux peuvent également étre représentés selon le diamétre dg7 en fonction
de la densité volumique de particules, les points étant colorés par la teneur en azote (figure 5.19(b)).
On observe bien sur ce graphe l'influence d’une augmentation de la densité volumique de nitrures
sur la taille des inclusions. Pour de faibles densités, les différentes teneurs en azote conduisent a

un étalement des diamétres dg; calculés pour chaque échantillon.

On considére une dissolution totale des inclusions de nitrure de titane primaires de I’électrode
dans le puits liquide du lingot VAR, suivie d’une nouvelle précipitation d’inclusions endogénes en
zone pateuse. La solidification du lingot VAR a lieu pendant des durées variant entre 200 et 1400s.
Le modele 0D peut étre employé dans ces conditions pour prédire la taille des plus grands nitrures,
pour une densité de germes donnée et différentes teneurs en azote. L’enveloppe calculée des g, de

nitrures est tracée sur la figure 5.20 et comparée aux points expérimentaux.

On constate un accord qualitatif entre la théorie et I’expérience. En particulier, le modéle prédit
bien la décroissance des rayons maximaux de nitrures lorsque le titre initial en azote décroit. Les
points expérimentaux se situent autour de la courbe limite des rg7 calculée pour un temps de
solidification de 1400s. Plusieurs points expérimentaux sont néanmoins au-dessus de cette courbe,

a Pextérieur de 'enveloppe. Ceci peut étre mis sur le compte de plusieurs imperfections du modéle :

— lapproximation linéaire faite sur 1’évolution de la température au cours de la solidification
est sans doute trop grossiére;

— Dapproximation des « bras de leviers » (diffusion infiniment rapide en phase solide) peut ne
pas s’appliquer au cas du titane;

— D’écrasement du lingot durant la transformation a chaud conduit & mélanger les différentes
zones de solidification du lingot : la distribution résultante n’est plus directement reliée a la
solidification ;
la transformation & chaud pourrait conduire & une augmentation de la taille des nitrures,

par diffusion en phase solide : ce point fait 'objet de ’annexe 1.
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(b) dg7 en fonction de la densité volumique de particules. Les marqueurs sont colorés
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FIGURE 5.19 — Evaluation expérimentale du diamétre do; des distributions de TiN obtenues pour
différentes coulées industrielles.
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FI1IGURE 5.20 — Comparaison des rayons maximaux expérimentaux des TiN aprés VAR et laminage
a chaud et des rayons r§; minimum et maximum preédits par le modele 0D pour ¢ € [200; 1400]s, sans
nitrures primaires.

5.5 Conclusion

Le modéle 0D de précipitation développé dans ce chapitre permet d’étudier simplement le cou-
plage entre la ségrégation en Ti et en N et la précipitation des inclusions de nitrures de titane TiN.
Les modéles choisis ont été simplifiés au maximum pour concentrer les analyses sur la compétition
entre ces deux phénoménes. C’est notamment le cas du modéle thermique.

En premier lieu, il convient de remarquer l'impact du phénoméne d’engloutissement sur la
forme des distributions de nitrures dans le liquide et dans le solide nouvellement formé. En effet, le
peuplement progressif de la distribution de TiN en phase solide par piégeage des particules situées
en phase liquide conduit & un étalement de la distribution. La mesure de cet étalement peut étre
réalisée en calculant la moyenne et ’écart-type de la distribution ou en repérant le rayon « rg7 » tel
que 97 % des nitrures aient une taille plus faible. Cet indicateur a le mérite d’étre plus sensible aux
valeurs extrémes. De plus, cette grandeur peut étre comparée aux valeurs expérimentales obtenues
lors de l’analyse d’un échantillon prélevé sur une couronne. On constate que les valeurs de rj,
prédites par le modéle sont bien identiques au rayons observés industriellement.

Les résultats de 'étude paramétrique montrent un lien clair entre la teneur initiale en azote
et la taille des inclusions. I’augmentation du titre massique en azote génére une augmentation de
la sursaturation pendant la solidification, qui se traduit par une croissance plus rapide dans des
conditions thermiques de solidification données. Tant que la consommation de solutés et le titre
massique de TiN précipité restent négligeables, la ségrégation n’est pas affectée par la réaction de
précipitation. Sinon, la croissance des nitrures est ralentie par diminution de la sursaturation.

L’augmentation de la densité de germes au-deld de 1-10'! germes - m ™3 induit une plus grande
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consommation des solutés durant la croissance, occasionnant une diminution du rayon maximal
des TiN. Cette diminution est mise en évidence jusqu’a une asymptote correspondant au rayon
maximal des germes et atteinte pour 1 - 10 germes - m~3 dans le bain. Dans ce cas, la précipitation
consomme suffisamment de solutés pour maintenir la sursaturation & un niveau proche de I'unité,
bloquant ainsi la croissance. Le controle de la densité de germes est donc une piste & considérer
pour diminuer les tailles de nitrures, mais I’ensemencement devrait étre massif pour provoquer un
effet sur les distributions. Cette action est difficile & mettre en pratique, et peut engendrer des
effets négatifs comme la formation d’amas par agglomération ou le déplacement du probléme de
propreté inclusionnaire sur les oxydes.

Dans la mesure ou la consommation de solutés reste négligeable, la durée de solidification
controle directement la durée durant laquelle s’effectue la croissance des nitrures dans le liquide
interdendritique. Ceci conduit & une relation de croissance entre le 73, et le temps de solidifi-
cation. Cette courbe s’infléchit cependant pour des durées de solidification supérieures & 1100s
et des teneurs initiales en azote assez importantes (supérieures & 10 ppm). La représentation de
leffet conjugué de ces deux variables aboutit & une nappe avec un plan asymptotique lorsque la
précipitation devient significative.

Une enveloppe des tailles inclusionnaires atteintes pour des durées de solidification de 200 a
1400 peut étre tracée en fonction de la teneur initiale en azote. La précipitation est impossible en
dessous de 1,6 ppm, dans ’hypothése d’une ségrégation qui suit un mécanisme de bras de levier.
Au-dela, la largeur de lintervalle dans lequel peut se situer le rayon des plus grandes particules
devient rapidement importante, jusqu’a 7 pum, ce qui peut expliquer la dispersion observée sur des
comptages inclusionnaires expérimentaux pour des coulées de méme composition chimique. Dans
les conditions actuelles d’élaboration au four VIM ou au four VAR (au mieux 5ppm d’azote), la
présence de nitrures de petite taille apparait inévitable.

Le controle effectué sur les couronnes aprés refusion VAR, transformation & chaud et laminage
4 chaud fournit des distributions de nitrures expérimentales, qu’il est possible de modéliser par des
lois log-normales. Par ailleurs, les teneurs en azote des électrodes ayant servi a fabriquer ces produits
sont enregistrées par l'aciérie. Il est donc possible de tenter une comparaison entre les prédictions
du modéle et les résultats industriels, en supposant une dissolution totale des inclusions primaires
de I’électrode VIM dans le puits liquide du lingot VAR, puis une nouvelle précipitation sur les
oxydes.

L’accord qualitatif entre le modéle est ’expérience est correct. En particulier, le traitement
statistique des distributions de TiN observées met en évidence une diminution de la taille des
nitrures avec la teneur en azote, mais aussi une dépendance trés forte entre la densité volumique de
particules et leur taille. Ces deux points sont bien prédits par notre modéle. Les écarts s’expliquent
par les imperfections du modéle, notamment ’absence de donnée réaliste pour la fonction T =
f(t); les incertitudes expérimentales, comme la précision des mesures de diamétres équivalents
des particules, la qualité de la détermination des distributions log-normales, ou le probléme de
la reconstruction des distributions volumiques & partir des distributions surfaciques; et les écarts
entre les conditions expérimentales et les hypothéses du modéle (croissance éventuelle des inclusions
durant les étapes de transformation a chaud).

Pour poursuivre ’étude précise de l'effet du procédé VAR sur la population inclusionnaire de
nitrures, le modeéle 0D de précipitation peut étre couplé & un modéle de solidification du lingot dans
la lingotiére du four VAR, ce qui léve ’hypothése faite sur I’évolution temporelle de la température.
Cette approche est détaillée dans le chapitre suivant.
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Chapitre 6

Modéle de la croissance des TiN
durant la refusion VAR

6.1 Introduction

L’addition de titane dans le Durimphy a lieu & la fin de la fusion VIM. Vus les équilibres
déterminés précédemment, on suppose que les premiers nitrures de titane se forment durant la
solidification de l'alliage aprés coulée. Des observations microscopiques ont confirmé la présence
dans ’électrode VAR de petites inclusions primaires, qui sont donc exogénes du point de vue du
procédé de refusion VAR proprement dit.

La refusion de I’électrode au four VAR implique un retour a I’état liquide du métal, dans des
conditions thermodynamiques telles que ’ensemble des nitrures sont susceptibles de se dissoudre a
nouveau. Une dissolution compléte ou partielle des inclusions primaires dans le film de I’électrode
et le puits liquide est suspectée, mais n’a encore jamais fait I’objet d’une vérification expérimentale.
Des observations microscopiques réalisées en 2004 au centre de recherche d’Imphy sur les « galettes »
aprés refusion montrent néanmoins 'existence d’inclusions de TiN avec des formes plus émoussées,
ce qui signe peut-étre une réaction de dissolution [97, 98]. Des expériences ont été réalisées pour
appréhender ce phénomeéne, sans cependant en tirer de conclusion solide (annexe J). Une hypothése
optimiste consiste & supposer la dissolution compléte des nitrures de titane dans le film liquide &
la surface de ’électrode, ainsi que dans le puits liquide.

La solidification progressive de l’alliage dans la lingotiére provoque alors la création de nitrures
de titane secondaires, totalement endogénes au procédé VAR, suivant les mécanismes décrits au
chapitre précédent. Ainsi, le couplage d’une modélisation axisymétrique de la solidification du
lingot dans le procédé VAR et du modéle de ségrégation - précipitation des inclusions de TiN doit
prédire des distributions de nitrures dans ’ensemble d’un lingot VAR.

Le logiciel SOLAR, développé depuis 20 ans au LSG2M puis a 'institut Jean Lamour, modélise
la solidification du lingot VAR & partir des données industrielles issues d’une refusion réelle, no-
tamment des enregistrements au cours du temps des paramétres de refusion (tension, intensité, et
vitesse de refusion) [60]. Le principe de ce modéle est rappelé section 6.2. L’implémentation dans
SOLAR du modéle inclusionnaire de précipitation décrit dans le chapitre précédent fait I’objet de la
section 6.3. Le modéle a été appliqué a la simulation d’une refusion expérimentale, durant laquelle
plusieurs régimes de refusion ont été testés. Ce lingot a été sacrifié et caractérisé pour pouvoir
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comparer les distributions réelles de TiN & celles prédites par notre modéle. On note ici que cette
refusion expérimentale ne correspond pas a la pratique industrielle courante de ’aciérie. Le but
était plutdt de créer des conditions telles qu’une hétérogénéité de population inclusionnaire soit

mise en évidence. La validation du modéle a été réalisée sur la base de cette refusion expérimentale.

Des simulations de trois exemples plus typiques de refusions industrielles sont ensuite analysées.
Une étude paramétrique met en évidence l'influence de certains paramétres d’entrée du modéle sur

la propreté inclusionnaire.

6.2 Description du modéle SOLAR du procédé VAR

6.2.1 Equations de base

La modélisation de la solidification du lingot VAR dans le logiciel SOLAR prend en compte les

phénomeénes suivants :

— transport de chaleur et solidification ;
— transport de solutés et ségrégation ;
— transport de quantité de mouvement (hydrodynamique du puits liquide) ;

— électromagnétisme : densité de courant électrique, champ magnétique et force de Lorentz.

Ces équations sont toutes couplées entre elles. La résolution numérique du systéme s’effectue
par une méthode de volumes finis et un schéma numérique implicite en temps. Le détail de I'implé-
mentation est décrit en détail dans les théses [53, 60]. Notre modéle inclusionnaire n’impacte que

I’équation de transport des solutés Ti et N, la ségrégation simple étant modifiée par la précipitation.

6.2.2 Maillage évolutif

L’apport régulier de matiére sur le sommet du lingot durant la refusion entraine la croissance
du lingot et donc du domaine sur lequel sont résolues les équations. Deux choix étaient alors

envisageables :

— commencer le calcul avec un maillage adapté au lingot final, et faire croitre les mailles
— commencer le calcul avec peu de mailles suivant la hauteur, et ajouter périodiquement une

ligne de mailles pour prendre en compte la chute des gouttes en provenance de 1’électrode.

Cette deuxiéme solution a été retenue dés les débuts de I’écriture du code par Hans [53], afin de
minimiser le temps de calcul. La mise en évidence par Quatravaux [60] de I'influence du maillage
sur les résultats du modéle de turbulence k — € a conduit a raffiner le maillage auprés des surfaces
du lingot. L’ajout de lignes de mailles supplémentaires au sommet du lingot aurait alors nécessité
de reprendre ’ensemble du maillage & chaque ajout. Un systéme original de maillage évolutif a
donc été introduit dans le code. Le principe consiste a faire croitre le maillage sur une ligne située
en dessous de la zone raffinée, et a réinterpoler les valeurs sur le nouveau maillage via des termes
d’advection. L’apport enthalpique da & la chute des gouttes en provenance de I’électrode est pris

en compte par un terme source supplémentaire pour les mailles de la ligne supérieure.
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6.3 Module inclusionnaire de précipitation en zone pateuse

6.3.1 Convection des solutés et ségrégation

On considére une équation de convection-diffusion dans laquelle la ségrégation est représentée a
Paide d’un modeéle de bras de levier [53]. L’équation fait intervenir la vitesse « débitante » ¥ = g;v;
et des coefficients de diffusion dans lesquels intervient la fraction liquide : D = ¢;D;. L’équation

s’écrit sous les formes suivantes :

W o= - .
ai; Y F V=V ((D+Dt)le) (6.1)
0 = - -

2N gn (glw +(1—g) k:wl> +7-Vw, =V ((D + Dy) le) (6.2)
owy Le 2 - (1 — gi) wy

o W+v-wl_v-((D+Dt)wl)+(1—/~s)T (6.3)

Cette équation est programmée dans SOLAR, avec un terme source lié a I’advection du maillage
[60]. Elle permet de traiter les phénomeénes de ségrégation entre deux phases selon le modéle du
bras de levier.

6.3.2 Prise en compte de ’advection

La densité numérale de germes dans le puits liquide et dans les gouttes en provenance de
I’électrode est supposée constante durant toute la refusion. La précipitation des nitrures de titane
sur les germes est simulée en zone pateuse, lorsque la sursaturation est suffisante pour déclencher
la réaction chimique. Aucun transport macroscopique lié aux mouvements de la phase liquide n’est
appliqué aux densités numeérales de particule. Chaque volume fini se comporte donc comme un
systéme fermé (sauf pour I’évolution du maillage), dans lequel s’applique le modéle 0D.

Les calculs d’engloutissement des particules par le front de solidification font intervenir la varia-
tion infinitésimale de fraction solide dgs = gs(t + dt) — gs(t). Cependant, dans SOLAR, le maillage
évolue en méme temps que la solidification. De ce fait, la variation des fractions solides associées a
chaque maille peut étre due & la solidification ou simplement a ’évolution du maillage. Il importe
de distinguer ces deux effets :

gs(zit + dt) = ga(z;8) + (95(2) —gs(25t)) + (gs(2:t + dt) — g7(2)) (6.4)
Changemenrdu maillage Ags Sol;giﬁCatiOII

Un schéma de séparation des pas de temps (« time splitting ») est utilisé pour prendre en compte
la croissance du maillage sur un pas de temps : la fraction solide avant solidification de ’ancien
maillage est interpolée dans le nouveau maillage. Les concentrations et distributions particulaires
avant solidification sont également réinterpolées pour suivre I’évolution du maillage. Le terme Agy
de ’équation 6.4 est utilisé pour réaliser I’ensemble des calculs de précipitation sur un maillage fixe

durant un pas de temps.

6.3.3 Précipitation : implémentation du modéle 0D

La précipitation des nitrures est simulée dans chaque maille et suit les étapes proposées dans

le chapitre 5 : détermination de la sursaturation courante et de la sursaturation de germination,
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germination (le cas échéant) sur les oxydes libres présents dans la maille, engloutissement d’une
partie de la distribution dans le solide nouvellement formé, croissance des nitrures restant en
phase liquide, et calcul des bilans molaires en solutés et précipités. Le couplage avec le reste de
la simulation SOLAR s’effectue donc uniquement par le biais des bilans matiére. La constante
cinétique de précipitation est fizée a k, = 4,6 - 1078 m - s~! de maniére a retrouver les bons ordres
de grandeurs de tailles de nitrures.

Suivant les conditions de refusion, une partie des mailles peuvent étre amenées & refondre. Ceci
provient des oscillations des formes de puits liquide avec les variations des conditions de refusion.
La distribution des oxydes a donc été ramenée & un unique pic de Dirac.

Le schéma numérique utilisé pour calculer la croissance des nitrures en phase liquide est décrit
en détail dans I’annexe G et permet de simuler tant la croissance que la dissolution des particules.
Une méme constante cinétique est utilisée dans les deux cas. Elle a été ajustée de maniére &
retrouver les points expérimentaux disponibles sur le lingot expérimental W2280 (voir plus loin,
figure 6.6). Enfin, ’évolution de la température est calculée par le logiciel, et n’est donc plus affine

par rapport au temps.

6.4 Reésultats - refusion expérimentale

6.4.1 Description de la refusion expérimentale

Une électrode de petit diamétre a été refondue au four VAR dans une lingotiére de diamétre
400 mm. Le titre en azote est évalué & 5 ppm avant précipitation. Quatre régimes de fonctionnement
ont été successivement utilisés : deux longueurs d’arc, et deux vitesses de fusion. Cette facon de
faire est bien entendu trés éloignée de la pratique courante de ’aciérie.

La figure 6.1 présente ’évolution de la vitesse de fusion simulée dans SOLAR, et la prédiction
du puits liquide. Ces grandeurs sont données en fonction de la hauteur de lingot refondu.

Deux régimes sont simulés : une refusion & 4,5kg - min—!, suivie d’une refusion 4 6,7 kg - min~".
L’évolution du volume de puits liquide renseigne sur ’obtention d’un régime permanent. On
constate qu’a basse vitesse de fusion, un volume de puits constant valant 17,6 L. est atteint entre
0,6 et 1,1 m sur le lingot. En revanche, le deuxiéme régime de fusion ne parvient pas & un régime
permanent avant l'arrét de la refusion. Le volume de liquide passe de 18 & 26 L durant un long
transitoire sur le haut du lingot, de 1,1m & 1,8 m.

La vitesse de fusion est principalement déterminée par la puissance électrique dégagée dans
I’arc électrique. Des relations empiriques, propres a chaque constructeur de four, permettent d’es-
timer la puissance électrique nécessaire pour atteindre une consigne de vitesse de fusion, I'intensité
électrique étant également fixée par 'opérateur. Le systéme de régulation du four adapte donc
automatiquement la tension électrique de maniére & respecter au mieux le plan de refusion.

La longueur d’arc correspond & la distance moyenne entre ’électrode et le sommet du puits
liquide du lingot. Cette longueur, qui influence la tension électrique nécessaire au maintien de I’arc
électrique, est mal controlée. Une mesure ponctuelle peut étre réalisée en abaissant volontairement
I’électrode jusqu’a toucher le lingot et provoquer un court-circuit. En pratique, pour une vitesse
de fusion donnée, la longueur d’arc résulte indirectement des consignes d’intensité électrique et de
vitesse de fusion, le systéme s’adaptant pour augmenter ou diminuer la tension de l'arc électrique
et moduler ainsi la puissance électrique.

La figure 6.2 présente les conditions opératoires de I’essai. A faible vitesse de fusion, sur le
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FI1GURE 6.1 — Vitesse de fusion et volume de puits liquide calculé en fonction de la hauteur de lingot
refondu.
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FIGURE 6.2 — Evolution des paramétres électriques utilisés dans la simulation.
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premier métre du lingot, l'intensité a été progressivement diminuée, tandis que la tension croissait.
A plus forte vitesse de fusion, la consigne d’intensité a été augmentée d’abord brutalement puis
plus doucement, ce qui a eu pour conséquence de faire diminuer la tension électrique. En pratique,
si ces variations ont pu avoir un impact sur le lingot réel, il n’est pas certain qu’elles soient bien
prises en compte dans la simulation au niveau des conditions aux limites au sommet du lingot, du

fait des changements de configuration de l’arc électrique [57].

6.4.2 Caractérisation expérimentale du lingot refondu

Le lingot a été découpé en quatre lopins et analysé & Imphy au CRPC par G. Pinton et P.
Guichard. Les puits liquides ont été repérés sur une section axiale compléte du lingot. Par ailleurs,
au sommet de chaque lopin, des prélévements ont été réalisés afin de caractériser les populations de
nitrures en plusieurs endroits. Seuls les prélévements réalisés sur ’axe se sont révélés exploitables.
En effet, les autres échantillons présentaient une densité importante de micropores, créant de
nombreux artefacts (taches irisées) au microscope optique. De ce fait, seuls trois échantillons pris
sur I’axe central seront utilisés pour ajuster la constante cinétique du modéle.

La modélisation des comptages par une loi log-normale selon la méthode décrite en annexe H
aboutit aux valeurs du tableau 6.1. On observe une diminution des tailles inclusionnaires lors de
Paugmentation de la longueur d’arc (passage de 4,2um & 3,0um). L’effet de la vitesse de fusion
est plus difficile & caractériser : le rayon r9; augmente un peu de 3,0pm & 3,7 pm pour une méme
longueur d’arc, mais ces valeurs restent inférieures a celle obtenue en début de refusion (4,2 um).
Ces résultats restent qualitatifs : les déterminations de rg7 sont imprécises du fait de la faible taille

des nitrures, et peuvent tromper 1’observateur.

TABLE 6.1 — Résultats de ’analyse inclusionnaire du lingot d’essai W2280

Hauteur (m) | 797 (pm) Commentaire
0,54 4,2 vy faible, dqyc faible
0,85 3,0 vy faible, dyre grande
1.28 3,7 vy forte, day grande

La caractérisation de la structure de solidification de la section axiale du lingot a été difficile &
réaliser, 'acier ne réagissant pas bien & I’attaque Nital. C’est finalement une attaque FRY 7 (acide
chlorhydrique + CuCl,) qui a permis de mettre en évidence les structures de solidification. Les
différentes macrographies du lingot sont présentées sur la figure 6.3.

On constate d’emblée la profondeur trés inhabituelle du dernier puits liquide, matérialisée par
une grande zone ou la solidification s’est déroulée de maniére équiaxe. La trés forte vitesse de fusion
imposeée a la fin de 'expérience et I'arrét brutal (sans masselottage) de la refusion expliquent cette
structure.

En dessous de cette zone, les puits liquides ont été matérialisés par des traits au crayon noir,
en supposant orthogonaux le front de solidification et les bras primaires des dendrites. Ces tracés

restent imprécis, car il semble que la solidification du lingot ne soit pas parfaitement axisymétrique.

6.4.3 Hydrodynamique du bain

L’hydrodynamique du bain calculée par SOLAR est présentée sur la figure 6.4. Les fléches
représentent le vecteur vitesse selon r et z, et la couleur indique le sens de rotation de I’écoulement

dans le plan rOz. Les mouvements dans le puits liquide sont globalement faibles et peu turbulents,
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Lopin 4

Lopin 3

(a) Haut du lingot

Lopin 2

Lopin 1

(b) Bas du lingot

FIGURE 6.3 — Macrostructure d’une section axiale du lingot (@ 400 mm)
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avec des vitesses du liquide de I’ordre de 1 & 5mm - s~!. On remarque une grande boucle de courant
descendant le puits liquide et remontant le long de ’axe du lingot. Cet effet est provoqué par la
convection naturelle, l'acier étant plus froid le long de la lingotiére et du front de solidification
qu’au sommet du lingot. Ce mouvement est responsable d’une ségrégation majeure des solutés le

long de ’axe du lingot, comme on le verra plus loin, par drainage de la zone pateuse.
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FI1GURE 6.4 — Hydrodynamique du bain - Lingot W2280

Au sommet du lingot, on distingue trois zones de rotation : deux zones (colorées en violet) dans
lesquelles la rotation s’effectue dans le sens trigonométrique (direct), et qui peuvent étre attribuées
a Deffet des forces électromagnétiques; et une petite région en paroi qui voit un écoulement dans

le sens inverse, da & la convection naturelle.

6.4.4 Carte des inclusions dans le lingot

Les principaux résultats en terme de comportement inclusionnaires sont présentés sur la figure
6.5, qui contient les cartes des titres massiques en Ti, N et TiN dans le lingot, ainsi que les rayons
rg7 des inclusions de TiN. On remarque une ségrégation majeure du titane le long de ’axe central,
lié au drainage de la zone pateuse par les mouvements de convection naturelle. La précipitation
se déroule majoritairement & mi-rayon, et entre 0,5 et 1,1m de hauteur, comme on peut le voir
sur les cartes des titres en TiN et des rayons rg7. On atteint typiquement un rayon inclusionnaire
ro7 maximal de 5,5pum, soit 2,6 ppm de TiN. Par rapport aux 5 ppm initiaux d’azote, ’équilibre
thermodynamique n’est pas atteint : si ’ensemble de ’azote se retrouvait sous forme de précipités,
22 ppm de TiN devraient étre obtenus. Le titre massique en azote est fortement impacté par la
précipitation, les zones de forte précipitation se traduisant par un appauvrissement local bien
marqueé.

Un profil de 797 calculé le long de I’axe du lingot est tracé sur la figure 6.6. Les trois mesures
expérimentales ont été reportées sur la courbe (croix violettes). La simulation prédit une diminution

des tailles de nitrures lors de I’augmentation de la vitesse de fusion au-dessus de 1,1 m de lingot.
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FI1GURE 6.5 — Résultats du modéle de précipitation

Cet effet est retrouvé sur les trois mesures expérimentales, mais la concordance n’est pas parfaite.
Comme cela a été dit plus haut, la constante cinétique de précipitation a été ajustée de maniére &

obtenir un bon accord avec la premiére mesure, & 0,5m de hauteur.

6.5 Reésultats - cas industriels

6.5.1 Description des refusions industrielles

L’aciérie dispose de deux types de lingotiéres, permettant de produire des lingots de diamétres
400 mm ou 680 mm. Ce changement de dimension impacte fortement les conditions de solidification,
et il est apparu judicieux d’étudier la propreté inclusionnaire dans ces deux configurations. De plus,
des essais a différentes vitesses de fusion ont été réalisées sur les lingots de grand diameétre. Trois
cas ont donc été choisis pour réaliser les simulations sur la base des enregistrements industriels.
On considére un titre initial de 10 ppm d’azote dans I’électrode. Les lingots seront repérés par leur
numéro de coulée :

— W1806 : faible diamétre ;

— W2766 : grand diameétre & faible vitesse de fusion (vitesse de référence) ;

— W2863 : grand diamétre a forte vitesse de fusion (20 % d’augmentation).

6.5.2 Volume du puits liquide

La figure 6.7(a) présente ’évolution du volume du puits liquide pour les trois lingots industriels.
Dans les trois cas, on observe 1’établissement d’un régime a peu prés permanent aprés une phase
transitoire. Pour le petit diamétre (W1806), le volume du puits liquide atteint un volume de 18 L
aprés 100 min de refusion, et il redescend ensuite lentement & 16 L. Pour les grands diamétres, la
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FIGURE 6.6 — Profil sur I’axe : points expérimentaux et courbe simulée des rg7

phase transitoire de formation du puits dure environ 400 min, puis le volume est & peu prés constant
et g’établit & 45L & basse vitesse de fusion, et & 58 L & haute vitesse de fusion. La figure 6.7(b)
permet de visualiser ces mémes volumes de puits liquide en fonction de la hauteur de lingot formée.
Le transitoire correspond & environ 1/4 4 1/3 du temps de refusion et 1/3 de la hauteur du lingot,
le volume maximal étant atteint au début du régime permanent.

Cette évolution des puits liquide est typique de la refusion VAR. En début de refusion, les puits
liquides sont peu volumineux car le refroidissement par le fond de la lingotiére est trés efficace. Au
fur et & mesure que le lingot grandit, le refroidissement par le fond du lingot est moins important, ce
qui a tendance & creuser le puits liquide au centre. La forme passe ainsi d’'un U & un V plus ou moins
prononcé. Ces changements de morphologie du puits liquide sont anticipés lors de I’établissement
des consignes électriques pour la refusion : une baisse de la puissance électrique est programmée
pour garder une profondeur de puits relativement constante au cours de la refusion [43].

La connaissance du volume du puits liquide V', de la masse volumique pacier €t de la vitesse
de fusion vy permet de calculer un temps caractéristique de passage d’une inclusion dans le puits

liquide. On peut en effet définir ce temps par la relation :

Pacier V.
T=

(6.5)
Uy

La séparation gravitaire peut étre négligée pour des particules de quelques microns de diameétre.
En revanche l'effet d’entrainement des particules par la phase liquide mériterait d’étre pris en
compte dans une modélisation plus fine. Pour les trois cas industriels, avec une densité de 8,1 pour
I’acier, on trouve les temps de passage groupés dans le tableau 6.2. Ces durées sont de 'ordre de la
demi-heure ou de I’heure, ce qui laisse supposer une dissolution compléte des inclusions primaires

en provenance de I’électrode. Cette dissolution a été étudiée par deux expériences décrites dans
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I’annexe J, sans toutefois pouvoir en tirer de conclusion définitive quant & sa cinétique et & son

éventuel blocage.

TABLE 6.2 — Calcul de temps caractéristiques de séjour dans les puits liquides

Refusion | W1806 | W2766 | W2863

Volume du puits (L) 17 45 58
Vitesse fusion (kg - min—!) 4.8 5.8 7.0
Temps de passage dans le puits (min) 29 63 67.1

6.5.3 Champ de température

La figure 6.8 présente les températures calculées dans les lingots issus des trois refusions indus-

trielles, en fin de refusion.

,5_ W1806 industriel | 25~ W2766 industriel | 25 W2863 industriel
ol 2r T
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|- B o T OC
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FIGURE 6.8 — Températures des lingots industriels en fin de refusion

L’isotherme 1100 °C peut étre prise comme limite inférieure de la zone dans laquelle la croissance
des TiN en phase solide pourrait étre significative. En dega de cette température, la croissance
devient négligeable a I’échelle de ’heure du fait de la diminution des diffusivités (annexe I). On
constate que cette isotherme est proche de la zone de solidification, du fait des forts gradients
thermiques qui régnent dans le lingot. La distance entre cette isotherme et la zone liquide est
grossiérement évaluée & 200 mm dans le petit lingot et 300 mm dans les lingots de grand diamétre.
Ceci correspond typiquement a des durées de vie & haute température égales & 13,5 min pour le
petit lingot et 45 min pour les grands lingots. Ces durées sont trop courtes pour permettre une
croissance significative des nitrures en phase solide durant la refusion VAR. Notons que les étapes
ultérieures de transformation & chaud (blooming) sont bien plus longues.
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6.5.4 Propreté inclusionnaire et ségrégations

Les simulations ont été baties sur I’hypothése d’une électrode vierge de toute inclusion, et
contenant des teneurs massiques en azote et en titane telles que la précipitation ne démarre pas
sans ségrégation. De ce fait, les inclusions de nitrure de titane sont exclusivement formées durant
la solidification de la zone pateuse. En cas de refusion d’une zone, les inclusions crées sont remises
en solution avec la méme loi cinétique.

Deux indicateurs permettent de visualiser 1’état de la réaction de précipitation dans chaque
maille. Il s’agit du titre massique en nitrure de titane (fig. 6.9) et du rayon 797 des distributions
de TiN dans chaque maille (fig. 6.11). Les trois lingots sont représentés cote a cote avec les mémes
échelles pour les comparer entre eux, puis avec des échelles individualisées pour étudier les variations
au sein de chaque lingot.

On constate immédiatement sur la figure 6.9 que les teneurs maximales en TiN sont obtenues sur
le lingot W2766, c’est-a-dire le lingot de grand diamétre & faible vitesse de fusion. Cette observation
se retrouve également sur les rayons rg; (figure 6.11), avec toutefois un peu moins de netteté, car
le rayon des nitrures varie typiquement comme la racine cubique du titre massique, ce qui lisse les
écarts de précipitation au-dessus de 1pm.

Les figures 6.10 et 6.12 permettent de visualiser plus facilement les maxima de précipitation.
Dans le petit lingot, la valeur maximale du titre en TiN s’établit & 14 ppm, conduisant & un rayon
rg7 maximal de 8 um. Pour la refusion en grand diamétre & petite vitesse de fusion, le titre maximal
est de 38 ppm. Enfin, pour la refusion a plus forte vitesse, il est de 26 ppm. Dans les deux « grands »
lingots, les rayons rg; atteignent des valeurs de 9,5pm, mais la zone comportant des nitrures de
grands rayons est plus étendue dans le lingot W2766 (faible vitesse).

En petit diamétre, la précipitation a majoritairement lieu & mi-rayon (R = 100 mm), ainsi que
dans une zone en pied de lingot correspondant & la mise en place du régime permanent, aprés le
transitoire de début de fusion. La teneur & coeur prend une valeur intermédiaire de 9 ppm, pour
des inclusions de rg7 = 7pm. En peau, les teneurs et tailles deviennent trés faibles du fait de la
rapidité de la solidification.

En grand diameétre, les résultats sont sensibles & la vitesse de fusion. Lorsque celle-ci est élevée,
la zone & mi-rayon est le lieu privilégié de la précipitation, tandis que pour une vitesse de fusion
faible, la zone de forte précipitation est décalée vers la peau, & 3/4 de rayon. Par ailleurs, I’état
inclusionnaire apparait globalement plus homogéne dans I’ensemble de chaque lingot. On note dans
les deux cas et en particulier sur le lingot W2766 que la zone de forte précipitation s’étend plus
prés de la peau de lingot, signe de la moins bonne efficacité du refroidissement pour ces diamétres.

L’étude des cartes de teneurs en titane (fig. 6.13) révéle une ségrégation majeure le long de
I’axe central, du fait des mouvements de convection. Cette ségrégation majeure se retrouverait
également sur la carte des teneurs en azote si celui-ci n’était pas consommé par la précipitation
(fig. 6.14). En pratique, la teneur en azote est surtout impactée par la précipitation : les zones
de forte précipitation de TiN sont des zones appauvries en azote. Ceci est cohérent avec le bilan
molaire de la réaction de précipitation et ce qui a été analysé dans le chapitre précédent.

La zone centrale est ainsi un peu plus sursaturée que le reste du lingot, ce qui éléve normalement
la vitesse de précipitation et donc favorise cette derniére. On s’attend donc a y retrouver les plus
fortes teneurs en précipités. Cependant, la précipitation est également controlée par le temps laissé
a la croissance des nitrures, la forme de la courbe d’évolution de la température, et le couplage

ségrégation - précipitation.
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FIGURE 6.9 — Comparaison des titres massiques en TiN dans les lingots industriels (échelle commune)
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industriels (échelle commune)

138



W1806 industriel W2766 industriel W2863 industriel
25

2.5 2.5
: FazsTin sor (LM} 5 Fazs Tin sor {UM) Fozstin sor (M)
T 95
8 9
75 85
! 8
65 |
1.5 —1 6 1.5 K 1
[]%% = — 65 a
ER O £ — 6 £
N 45 N 1 55 ~
m 3° 1 — 45
| — 3 L 4
i 2° — 35
L 2 Y
£ 15 25
0.5F 05 0.5 %5 05
1
05
0 i 0 sl 0 .
0 02 04 0 02 04 0 02 04
r(m) r(m) r (m)
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6.5.5 Temps locaux de solidification

Le temps local de solidification est défini en chaque point du lingot comme la durée enregistrée
pour passer d’une fraction liquide de 0,99 & une fraction liquide de 0,01. Il est donc la conséquence
des transferts thermiques. Contrairement au modéle 0D, évolution de température et temps local
de solidification ne sont plus reliés par une loi affine simple. L’évolution de la température locale
engendre 1’évolution de la fraction solide via le chemin de solidification. La ségrégation est directe-
ment tributaire de cette évolution de la fraction solide. Deux phénoménes sont donc & considérer
pour analyser les résultats du modéle : la durée pendant laquelle s’effectue la précipitation, mais

aussi ’évolution de la fraction solide au cours du temps.

Concernant les temps locaux de solidification (figure 6.15), on constate une grande variabilité
de ces temps entre les lingots et au sein de chaque lingot. Ils s’établissent sur une plage allant de
100 & 550 s au maximum dans le petit lingot, et de 100 & 1400s dans les grands lingots.

Pour le petit lingot, le temps local de solidification est maximal & mi-rayon. On a établi par
ailleurs au chapitre 5 que pour une précipitation faiblement développée, la taille et le niveau de
précipitation sont proportionnels & la durée de réaction. Un lien direct peut donc étre fait dans le
lingot de petit diamétre entre la valeur du temps local de solidification et le développement de la
précipitation.

Dans le cas du lingot W2766, le temps local de solidification au centre est de 'ordre de 1300s,
avec un légére augmentation & mi-rayon. La carte des temps locaux de solidification du lingot W2863
présente des hétérogénéités plus marquées notamment au centre. On remarque que les temps de
solidification restent supérieurs & 700s jusqu’aux 3/4 de rayon. Or nous avions mis en évidence
(chapitre 5) que dés lors que la précipitation consommait les solutés de maniére significative, elle
affectait la ségrégation, de sorte que la quasi proportionnalité entre la durée de la solidification
et la taille des nitrures est perdue. Dans le cas des lingots de grand diamétre, et notamment du
lingot W2766, il apparait que les hétérogénéités de précipitation entre le centre et la zone 3/4 rayon
trouvent leur origine dans le couplage ségrégation - précipitation - engloutissement, et non dans la

simple variation du temps local de solidification.

On peut en inférer que lhistoire de la solidification a été différente entre les deux lingots,
malgré un temps local de solidification identique. Le temps local de solidification est le produit du
gradient thermique et de la vitesse d’avancée du front de solidification. Pour un méme temps local
de solidification, on aura :

— abasse vitesse de fusion : une vitesse de front de solidification faible, et un gradient thermique
fort ;
— & haute vitesse de fusion : une vitesse de front de solidification élevée, et un gradient ther-

mique plus faible car la zone pateuse est plus étendue.

On a vu au chapitre 5 que le phénoméne d’engloutissement pilotait la forme de la distribution
finale de nitrures (voir aussi en annexe la section G.6). Suivant I’évolution de la fraction solide,
la proportion de nitrures restant dans le liquide interdenritique et donc susceptible de croitre
de maniére importante différe fortement. Un abaissement brutal de la température en début de
solidification aurait tendance a « figer » la majeure partie des nitrures avant qu’ils aient eu le temps
de croitre. Au contraire, un long maintien & une température moyenne, suffisamment basse pour
que la précipitation ait démarré, mais suffisamment haute pour que la majeure partie des particules
soit encore libre de croitre dans le liquide, conduira & des tailles de nitrures plus importantes.
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FI1GURE 6.15 — Comparaison des temps locaux de solidification dans les lingots industriels

6.6 Etude paramétrique

La refusion industrielle W2863 a été choisie comme base pour ’étude paramétrique car il s’agit
du cas ou la précipitation est la plus importante, ce qui facilite la recherche d’une tendance. Le
diameétre de ce lingot est de 680 mm, le diamétre courant pour la production de Durimphy. Pour
étudier la sensibilité du modéle, on fait varier un par un les paramétres susceptibles de modifier la
précipitation.

6.6.1 Variation de la teneur en azote et de la densité d’oxydes

Nous avons étudié l'influence de la teneur initiale en azote, & teneur en titane constante
(4500 ppm). Les figures 6.16 et 6.17 montrent sans surprise qu’une réduction de la teneur en azote
conduit & une précipitation moindre. On passe ainsi d’un rayon r97 = 9,5 um & cceur dans les condi-
tions nominales & rg7; = 2pum lorsqu’il n’y a initialement que 2 ppm d’azote dans le bain. Cette
diminution de la précipitation s’accompagne également d’une homogénéisation dans le lingot des
tailles de TiN, notamment sur le profil radial.

La densité d’oxydes joue un role de premier ordre sur la taille des nitrures formés durant la
solidification. En augmentant la densité d’oxydes par rapport au cas nominal, on constate une
diminution importante des rayons maximaux atteints par les inclusions de TiN dans le lingot
(figures 6.20 et 6.21), tandis que les titres massiques en TiN augmentent (figures 6.18 et 6.19).
Les rayons 797 maximaux passent ainsi de 9,5 pm & 4,4 pm pour 1 - 102 oxydes - m—3, et 2 pm pour
1-10'3 oxydes - m~3.

Lorsque la densité d’oxydes libres est fixée & 1 - 10° oxydes - m—3, les rayons ro7; maximaux aug-
mentent jusqu’a 16 pm, tandis que le titre massique maximal de TiN s’établit & 8,5 ppm seulement.
Ce phénoméne avait déja été mis en évidence par le modéle 0D. On constate ’existence d’un seuil
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(environ 1-10' oxydes - m™3) au dela duquel I’épaisseur de la couche des nitrures est négligeable

devant le rayon des germes sous-jacents.

6.6.2 Influence du chemin de solidification

L’évolution de la ségrégation mineure est déterminée par la variation de la fraction liquide. Celle-
ci est calculée a partir de la température de la maille et d’un chemin de solidification g, = f(T) fixé
au préalable. Ce calcul est important vis-a-vis de la précipitation, car il conditionne la sursaturation
en zone pateuse, le temps laissé aux particules pour croitre, et I’engloutissement dans la phase solide.
La figure 6.22 propose une comparaison entre un chemin de solidification fictif affine (& gauche)
et le chemin de solidification « réel » du cas nominal. Par rapport au chemin affine, le chemin de
solidification réel induit la formation d’une plus grande proportion de solide par rapport au liquide,
a une température donnée. On constate que les rayons 797 sont un peu plus élevés dans le cas du
chemin réel, avec des maximaux atteignant 9,5 um contre 8,5 pm avec le chemin affine. Il semble
que l’effet dominant soit une augmentation de la ségrégation dans le liquide, méme si la proportion

de nitrures engloutis dans le solide augmente.
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FIGURE 6.22 — Influence du chemin de solidification sur la précipitation des TiN

6.6.3 Modifications des conditions de refusion

Quelques modifications des conditions opératoires elles-mémes ont été testées. Les conclusions
doivent étre considérées avec prudence, notamment parce que la régulation du four VAR ne permet
)
pas nécessairement l'obtention des conditions souhaitées toutes choses égales par ailleurs.
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Parmi les paramétres testés, un abaissement de 50 °C de la surchauffe des gouttes en provenance
de ’électrode et une diminution de 20°C de la température de 1’eau de refroidissement n’ont pas
eu d’effet visible sur les tailles de nitrures. Certains effets liés a la longueur d’arc peuvent étre
modélisés en modifiant la distribution radiale de puissance apportée par ’arc électrique. Les tailles
de nitrures calculées restent trés comparables, sans différence significative.

Le transfert thermique lingot-lingotiére peut étre diminué en supprimant (numériquement)
I’injection d’hélium entre le lingot et la lingotiére. La figure 6.23 montre ’effet de cette suppression

sur les temps locaux de solidification & mi-rayon : ils passent de 1400s avec He, & 1600s sans He.
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FIGURE 6.23 — Influence du refroidissement & I’hélium

Ce changement modifie peu la propreté inclusionnaire car les durées de précipitation restent
importantes. Pour obtenir un effet plus significatif, il faudrait pouvoir refroidir plus efficacement.
On se retrouverait alors avec des conditions de solidification comparables & celles observées sur le

lingot de faible diamétre.

6.7 Conclusion

L’implémentation du modéle de précipitation des nitrures dans le modéle SOLAR du procédé
de refusion VAR permet de produire une carte de la propreté inclusionnaire du lingot a l’issue de
la refusion. La constante cinétique du modéle de précipitation a été ajustée de maniére & obtenir
un certain accord entre les échantillons du lingot W2280 et le profil de précipitation axial.

On observe une hétérogénéité des tailles de nitrures suivant les profils radiaux et axiaux. Cette
remarque confirme l’expérience des élaborateurs. Les principales tendances mises en évidence par
le modéle OD sont retrouvées sur les simulations du procédé. Logiquement, abaisser la teneur en

azote et augmenter la densité numérale de germes permet de réduire les tailles des inclusions.
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Le processus de solidification joue un role prépondérant dans la croissance des particules. Ainsi,
accélérer la solidification conduit & des nitrures de plus faible taille. La précipitation est donc moins
développée dans les lingots de petit diamétre. A diamétre égal, une augmentation de la vitesse de
fusion réduit faiblement les temps de solidification, et modifie ’évolution de la fraction solide. La
précipitation des nitrures s’en trouve réduite, hors masselottage et solidification du dernier puits
liquide. L’injection d’hélium entre la paroi du lingot et la lingotiére, pratiquée industriellement,
conduit & un refroidissement plus efficace du lingot, avec cependant un effet peu significatif sur le
comportement inclusionnaire.

Les simulations supposent que les nitrures en provenance de I’électrode se redissolvent entié-
rement. En pratique, d’aprés Young et Mitchell [32], une partie de ces inclusions est rapidement
conduite en peau du lingot ou au centre par les mouvements du liquide en surface. Notre hypothése
est donc discutable. Si des nitrures ont survécu & leur séjour dans le puits liquide, il est certain
qu’ils poursuivront leur croissance dans la zone pateuse du lingot, conduisant localement a des

nitrures de plus grande taille.
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Conclusion générale

Principaux résultats

La présence d’inclusions de nitrure de titane dans un acier maraging abaisse sa résistance
en fatigue, car elles constituent des sites préférentiels d’amorcage des microfissures de fatigue. 1l
apparait ainsi souhaitable de diminuer la taille des particules de TiN, ce qui pose la question de
leur origine et des conditions de leur croissance au cours de ’élaboration de l’alliage.

La précipitation des nitrures de titane est caractérisée du point de vue thermodynamique par
un produit de solubilité, qui dépend de la température et de la composition de l’alliage via des
coefficients d’activité. Pratiquement, la teneur en titane de 'alliage étant fixée par les spécifications
techniques, la possibilité de former des nitrures est directement fonction de la teneur en azote
de Talliage. C’est pourquoi l’alliage est élaboré sous vide, afin de limiter les interactions avec
I’atmospheére et diminuer autant que possible cette teneur. L’étude de cette interaction a fait
I'objet, de nombreuses recherches, du point de vue thermodynamique et cinétique.

Des expériences de thermodynamique et de cinétique ont été réalisées avec un appareil de
Sieverts pour étudier les réactions de nitruration, dénitruration et précipitation. Il ressort de cette
étude que les coefficients d’activité de I'azote et du titane dans le Durimphy a 1550°C valent

respectivement :

YTi = 0,5 (72)

Malgré des difficultés de mise en ceuvre des expériences, des valeurs pour la constante thermo-
dynamique de nitruration et pour le produit de solubilité des TiN dans le Durimphy ont pu étre

proposées a 1510°C :

eq
KN N

== =315-10"° (7.3)
N /PNZ/PO
K;
—ION 8 = 151077 (7.4)
YTiVN

La teneur en azote & l’équilibre dans l’alliage & une pression partielle donnée en diazote est
moindre que celle qui serait atteinte dans le fer pur, du fait de la présence de nickel dans la
composition de Dalliage. Le logiciel Thermo-Calc proposait une valeur inférieure de 30 % & celle
déterminée lors des expériences de Sieverts. En revanche, un bon accord est obtenu quant a la
valeur du produit de solubilité.

La cinétique de dénitruration est généralement caractérisée dans la littérature par une loi d’ordre
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2 de préférence & une loi d’ordre 1. Pour l'alliage Durimphy, les expériences n’ont pas permis de
discriminer ces deux lois, ce qui nous a conduit a ne travailler qu’avec un modéle d’ordre 1, sans
affirmer cependant sa prépondérance par rapport au modéle d’ordre 2. Expérimentalement, on

trouve les coefficients suivants :

dwN S

n,=25-10°m-s? (7.6)
kY, =1,6-10°m-s7! (7.7)

Ces coefficients semblent plus faibles que les valeurs obtenues par Basquin-Petitnicolas [29]
pour un alliage Ni-Cr. La différence de composition des alliages et la moindre affinité du Fe-Ni
pour l'azote expliquent peut-étre cette différence de comportement. Industriellement, on montre
que la dénitruration au four VIM peut étre correctement représentée par une loi cinétique d’ordre
1 avec un coefficient cinétique k%, = 4,9 - 107°m - s~. Cette valeur, plus importante par rapport a
celles issues de 'expérience de Sieverts, s’explique a priori par un recouvrement moins important

de la surface du bain par des radeaux d’oxydes au VIM industriel.

L’analyse de la littérature indique une dépendance importante du coefficient cinétique vis-a-vis
de la température et des éléments tensio-actifs (oxygéne et soufre). Par ailleurs, & haute pression,
la dénitruration serait limitée par 1’étape de désorption des molécules de N, vers le vide, tandis
qu’a basse pression, la cinétique de combinaison deviendrait I’étape limitante. La transition entre
ces deux régimes se traduit au niveau global par une cinétique de dénitruration d’ordre 2 dont la
constante cinétique est plus élevée & basse pression [35].

Au vu du produit de solubilité du nitrure de titane dans le Durimphy, il apparait que les
teneurs en azote atteintes aprés élaboration au four VIM sont suffisamment faibles pour conserver
en solution I’ensemble des solutés. Lors de la solidification, la ségrégation des éléments Ti et N dans
le liquide interdendritique provoque le dépassement du produit de solubilité et la précipitation des
inclusions. Nous proposons de modéliser la cinétique de croissance d’un précipité sphérique de rayon

r par une loi faisant intervenir la sursaturation de la solution :

dr why,wk
TR ( ;Tﬂj — 1) (7.8)

ol la constante cinétique de précipitation a été évaluée expérimentalement grace & ’appareil de

Sieverts a k, =7-10%m-s 1.

Un modéle simple dit « 0D » a été réalisé pour étudier le couplage entre la ségrégation des
solutés dans le liquide et leur consommation par la réaction de précipitation. Ce modéle suppose
la formation des nitrures sur une distribution préexistante de germes, et 'arrét de leur croissance
aprés capture par la phase solide du fait des diffusivités réduites. La taille finale des précipités est
estimée & partir du rg7, rayon supérieur au rayon de 97 % des particules de la distribution numérale.

Le modéle met en évidence trois parameétres ayant une influence notable sur la taille de nitrures :
— la teneur initiale en azote;
— la densité numérale des germes;
— la durée de la solidification.
Les relations entre la taille des nitrures et ces trois parameétres ne sont pas linéaires. Cependant,
les nitrures de titane seront d’autant plus petits que la teneur en azote initiale sera faible, la
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densité de germes élevée, et la durée de solidification faible. La forme de la distribution finale
des nitrures est déterminée notamment par le phénoméne d’engloutissement des particules, qui
mériterait d’étre plus étudié par des observations expérimentales d’un rejet ou non des inclusions
au front de solidification.

Ce modéle de précipitation a été introduit dans le code SOLAR qui simule la refusion a I’arc sous
vide (VAR) d’une électrode consommable. La constante cinétique de la réaction de précipitation
a été ajustée a k, = 4,6-107%m-s~! de maniére & retrouver les bons ordres de grandeurs de
tailles de nitrures. On montre que la précipitation est hétérogéne dans le lingot, avec souvent un
maximum de précipitation a mi-rayon, 1a ou les temps locaux de solidification sont les plus élevés.
Un abaissement de la taille des nitrures peut étre obtenu en améliorant le refroidissement du lingot,
ce qui fait diminuer les temps de solidification. Ainsi, la diminution du diamétre des lingots conduit
a des particules de plus petite taille. A diamétre constant, une augmentation de la vitesse de fusion
de I’électrode permettrait de réduire les tailles des nitrures en imposant des vitesses de front de
solidification plus élevées. L’influence de la teneur initiale en azote et de la densité de germes sur
les tailles de nitrures est également & nouveau bien mise en évidence.

Au niveau structural, le caractére hétérogéne de la précipitation des nitrures a été démontré
sur une particule par des observations au microscope électronique & transmission. Une lame mince
comportant un nitrure de titane et son germe a été réalisée par sonde ionique focalisée (FIB). Deux
phases accolées au nitrure ont été identifiées comme des germes : un sulfure de calcium CaS et un
spinelle MgAlL,O,.

Les deux germes et le nitrure de titane cristallisent tous les trois dans un systéme cubique
a faces centrées. Un cliché de diffraction commun aux trois phases met en évidence une relation
d’orientation : les axes [111] du TiN, de CaS et du spinelle sont paralléles et les plans du TiN, du
sulfure et du spinelle sont paralléles deux & deux. Un angle de rotation de 4° autour de la direction
cristallographique [111] permet de passer du sulfure de calcium au nitrure de titane et au spinelle.
Cette observation suggére une formation du spinelle sur le sulfure, puis une croissance épitaxiale
du nitrure de titane sur ces deux phases.

L’énergie de surface du TiN sur l'oxyde MgO a été calculée ab initio & 1’aide du logiciel VASP :
on trouve une énergie de 0,306 J - m~2, ce qui est plus faible que les énergies du TiN ou du MgO
avec le vide. La formation de TiN sur MgO serait donc favorable d’un point de vue énergétique.
Des calculs d’énergies d’adsorption indiquent une affinité du titane pour les oligo-éléments (O, S)

et de l'azote pour les atomes métalliques (Mg, Ca).

Perspectives

Consolider les données thermodynamiques et cinétiques des réactions de dénitruration et de
précipitation est indispensable pour pouvoir réaliser une modélisation précise des procédés d’éla-
boration. Pour ce faire, et au vu des difficultés expérimentales liées a I’appareil de Sieverts, 1'utili-
sation d’une méthode d’échantillonnage devrait étre privilégiée pour les études thermodynamiques.
La connaissance de I’évolution des paramétres du modéle avec la température apporterait une in-
formation précieuse quant au choix des conditions opératoires optimales. Des recherches sur les
moyens de provoquer une cavitation dans le métal liquide pourraient déboucher sur une accéléra-
tion significative de la réaction de dénitruration, & I'image de ce qui a été constaté (entre autre)
par Eskin [99] et Youn et coll. [100] pour ’hydrogéne dans I’aluminium.
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Peu d’expériences in situ ont été réalisées jusqu’a présent pour étayer les hypothéses des modéles
de précipitation. Une observation expérimentale de la précipitation des nitrures de titane serait
réalisable en utilisant le rayonnement synchrotron. La diffraction des rayons X donne en effet
accés a la proportion des phases cristallisées, donc & I’évolution de la teneur massique en TiN.
Des expériences de tomographie par rayons X pourraient fournir la taille des plus grands nitrures
dans I’échantillon. L’étude de I'engloutissement des nitrures de titane par le solide est réalisable
in-situ par microscopie confocale ou post-mortem par microscopie électronique. Enfin, la cinétique
de dissolution des TiN n’a pas pu étre clairement établie expérimentalement : or cette information
est capitale pour bien comprendre ’effet de la refusion VAR sur les distributions inclusionnaires.

L’une des difficultés de ce sujet porte sur la caractérisation statistique des populations inclu-
sionnaires. Une étude plus approfondie des distributions obtenues en coupe et aprés écrasement du
lingot pourrait étre faite & partir de simulations Monte-Carlo de la section d’inclusions cubiques
sous des angles aléatoires, comme cela avait été réalisé & 'IRSID par Abblard et coll. [101]. Une
caractérisation compléte d’une couronne grace & un nombre important de prélévements permettrait
de bien mettre en évidence ’hétérogénéité des populations inclusionnaires et de fournir une base
de donnée pour la validation des modéles, comme cela avait été réalisé & Imphy en 2007 [102].

En matiére de modélisation de la refusion VAR, une meilleure compréhension des phénoménes
lies & I'arc électrique établirait un lien entre vitesse de fusion, tension et intensité électrique. Une
étude approfondie de la fusion de I’électrode et de la formation des spots cathodiques parait inté-
ressante, car les trés hautes températures atteintes localement sont susceptibles de faire exploser les
nitrures primaires. Une modélisation du phénoméne de gouttage par une méthode numérique type
«level set » (ligne de niveau) fournirait une information sur la surface du film liquide exposé au vide
pour étudier sa dénitruration, tout en permettant d’établir des corrélations avec les courts-circuits
(« drip short ») et donc de mieux maitriser la régulation du four. Enfin, "amélioration des modéles
de ségrégation dans SOLAR, et notamment la mise en place d’'un modéle type Gulliver-Scheil ou
de rétro-diffusion type Kurz-Fischer améliorerait la description de la ségrégation en titane, et donc
de la précipitation des inclusions dans le liquide interdendritique.

Au niveau industriel, & teneur en azote constante, une inoculation du bain en germes favorables
au nitrure de titane réduirait sensiblement les tailles des nitrures. La recherche des meilleurs can-
didats & une inoculation peut s’effectuer grace aux outils de calcul ab initio, comme cela a été
initié dans cette thése. Si leur mise en ceuvre reste complexe, la poursuite des efforts de recherche
dans ce domaine nous semble un bon moyen de se familiariser avec ces techniques et d’accéder
A une connaissance beaucoup plus précise des mécanismes mis en jeu lors de la précipitation des

inclusions de nitrures de titane.
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Annexe A

Propriétés thermophysiques

A.1 Propriétés de acier maraging

Afin de disposer dans le logiciel SOLAR de propriétés thermophysiques du Durimphy fiables
et précises, un certain nombre de mesures expérimentales ont été mises en ceuvre principalement
au centre de recherche Pierre Chevenard d’Aperam Alloys Imphy. D’autres sont issues de valeurs
trouvées dans la littérature, ou bien estimées. L’ensemble de ces données sont rassemblées dans le
tableau A.1.

Des essais d’ATD ont été réalisés au CRPC par F. Coulon pour déterminer les températures de
liquidus et de solidus de I’alliage, ainsi que la chaleur latente de solidification. Le logiciel Thermo-
Calc a permis de confirmer les températures de changement de phase, et a été utilisé pour dé-
terminer le chemin de solidification, c’est-a-dire 1’évolution de la fraction liquide au cours de la
solidification. Un essai de dilatométrie a été réalisé par F. Jouvenceaux a Imphy pour obtenir le
coefficient de dilatation linéaire de ’alliage en fonction de sa température [66]. Enfin, des mesures
de diffusivité thermique par la méthode flash ont été faites & Nancy par le CRITT Métal & la
demande d’Aperam, ce qui fournit des valeurs de conductivité thermique. La capacité thermique
de lalliage a été déterminée entre 0 et 800°C par calorimétrie différentielle & balayage (DSC) a
I'IJL par B. Rouat, et moyennée car le logiciel SOLAR ne prend pas en compte la dépendance en
température de cette grandeur (en fait indirectement, via la conductivité thermique : les valeurs

sont ajustées pour retrouver les valeurs expérimentales de diffusivité).

TABLE A.1 — Propriétés thermophysiques du Durimphy utilisées pour les calculs SOLAR

Grandeur Valeur Origine

Viscosité dynamique du liquide p 511073 kg -m~t-s71 | [103, 104].
Masse volumique a 20°C p 8134kg - m—3 Mesure

Coeff. volumique de retrait de la zone pateuse | —3,4- 1074 K1 Estimation
Coeff. de dilatation linéaire 5 & 0°C 1,6 -10°K! Mesure

Coeff. de dilatation linéaire 8 & 600°C 1,6 -10°K~! Mesure

Coeff. de dilatation linéaire g & 650°C 2,2-10°K! Mesure

Coeff. de dilatation linéaire 8 a 700°C 1-107°K! Mesure

Coeff. de dilatation linéaire 3 & 1200 °C 2,2-107°K! Mesure

Suite page suivante
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TABLE A.1 - suite de la page précédente

Grandeur Valeur Origine
Coeff. de dilatation linéaire 8 & 2000 °C 2,2-107°K! Extrapolation
Masse molaire du métal 5,86 - 1072 kg - mol ! Moyenne
Chaleur spécifique & pression constante C, 554J - kg 1 -K! Mesures
Coeff. de dilatation thermique volumique du | 9,2- 107> K~! Estimation
liquide 8

Conductivité thermique a 0°C 21W-m~!-K™! Mesures
Conductivité thermique & 100 °C 21W-m!-K! Mesures
Conductivité thermique & 300°C 2W . -m~ . Kt Mesures
Conductivité thermique & 1000 °C 23W-m~!-K™! Mesures
Conductivité thermique & 1100 °C 20W -m~!-K~! Mesures
Conductivité thermique a 1200 °C 23W . -m~ . K1 Mesures
Conductivité thermique & 2000 °C 23W-m~!.-K™! Extrapolation
Emissivité en phase liquide 0,2 Estimation
Emissivité en phase solide 0,5 Estimation
Conductivité électrique 1,4-106m=' . Q7! Estimation
Chaleur latente de solidification 2,604 -10°J - kg~! Mesure ATD
Température de liquidus Tj;q 1447°C Thermo-Calc
Température de solidus T 1413°C Thermo-Calc
Fraction liq. g; & (T' — Tso1)/(Thiq — Tso1) =0 | 0,000 Thermo-Calc
Fraction lig. g; & (T'— Tso1)/(Thiq — Tso1) = 0.2 | 0,095 Thermo-Calc
Fraction liq. g; & (T — Tso1)/(Thiqg — Tso1) = 0.4 | 0,228 Thermo-Calc
Fraction liq. ¢; & (T — To1)/(Thig — Tsot) = 0.5 | 0,314 Thermo-Calc
Fraction lig. g; & (T'— Tso1)/(Tiiq — Tso1) = 0.6 | 0,414 Thermo-Calc
Fraction liq. g; & (T — Tso1)/(Thiqg — Tso1) = 0.8 | 0,674 Thermo-Calc
Fraction liq. ¢; & (T — Tso1)/(Thiq — Tso1) = 0.9 | 0,813 Thermo-Calc
Fraction liq. g; & (T'— Tso1) /(Tiiq — Tso1) = 1.0 | 1,000 Thermo-Calc

A.2 Paramétres thermophysiques pour le refroidissement du
lingot VAR

Le refroidissement de la lingotiére en cuivre du procédé VAR a lieu au moyen d’une circula-
tion forcée d’eau. Son réchauffage au contact de la lingotiére peut conduire & des températures
supérieures a 100 °C en paroi, entrainant une ébullition nucléée. Les modifications du coefficient
de transfert thermique cuivre - eau résultant de ce phénoméne sont prises en compte directement
dans le logiciel SOLAR [60, p. 8]. Le transfert diffusif de la chaleur dans la paroi de la lingotiére
est modélisé par une conductivité thermique moyenne du cuivre. Enfin, le transfert thermique lin-
got - cuivre différe suivant le type de contact. Au niveau du puits liquide, le contact thermique
est excellent, et pris en compte par un coefficient de transfert thermique conducto-convectif de
800 W -m~2.K~!. La solidification provoque un retrait du lingot du fait de I’augmentation de

masse volumique. Un espace vide se crée entre le lingot et la paroi de la lingotiére, dans lequel
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de ’hélium peut étre injecté. Le transfert thermique s’effectue par rayonnement, et par convection
de la chaleur dans le gaz. La zone de transition entre les deux modes de transfert (contact par-
fait - contact nul) est modélisée par un coefficient de transfert thermique convecto-diffusif h dont
I'utilisateur peut choisir la valeur, et qui correspond & une situation oul les aspérités de la peau de
lingot sont encore en contact avec la lingotiére. De méme, le coefficient de transfert a la base de la
lingotiére doit étre donné par l'utilisateur du logiciel [53, 60]. Toutes ces données sont rassemblées
dans le tableau A.2.

TABLE A.2 — Parameétres de refroidissement du lingot

Grandeur Valeur Origine
Contact par aspérités (écartement) [1-10*m;3- 1072 m] | Estimation
Hauteur de rayonnement de 1’électrode 5-1072m Estimation

Entrefer électrode - lingot

Fraction de P;o rayonnée par 1’électrode
Fraction de Pyo¢ rayonnée par ’arc
Coefficient de transfert thermique h a la base
de la lingotiere

Coefficient de transfert thermique des aspéri-
tés de la peau au contact de la lingotiére
Conductivité thermique du cuivre A

Masse volumique du cuivre p

Chaleur spécifique du cuivre C,,

Hauteur de la lingotiére

Epaisseur des parois de la lingotiére
Epaisseur de la chemise d’eau

Débit de I'eau de refroidissement

Pression dans le circuit de refroidissement
Température d’arrivée de I’eau

Masse volumique de ’eau

Viscosité dynamique de l'eau

Conductivité thermique de 1’eau

Chaleur spécifique de 'eau C,,

5-10"3m

3%

8%

400W -m~2-K~!

400 W -m~2.K™!

385W -m~!-K~!
8900 kg - m—3
393J - kg~ ! -K!
3,05 m

22 mm

22 mm

3-1072m3 . 57!

3 bar

20°C

1000kg - m—3
8-107%*kg -m~'-s7!
0,62W-m~!-K!
4185J) - kg ! - K1

Mesure (1 coulée)
Estimation
Estimation

Estimation [60]
Estimation [60]

Estimation
Wikipédia
Wikipédia
Donnée usine
Donnée usine
Donnée usine
Donnée usine
Donnée usine
Donnée usine
Handbook [105]
Handbook [105]
Handbook [105]
Handbook [105]
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Annexe B

Calculs Thermo-Calc

B.1 Produit de solubilité de différentes inclusions

Les produits de solubilités de différents oxydes, sulfures et nitrures ont été retrouvés via le
logiciel Thermo-Calc. On donne la composition d’alliage suivante pour ces calculs : base Fe, 18 %Ni,
9 %Co, 5 %Mo, 0,45 %Ti, 0,1 %Al, 40 ppmMg et 40 ppmCa. Les teneurs en oligo-éléments N et O
sont ajustées de maniére & permettre la précipitation des phases inclusionnaires dans la matrice
liquide. Elles sont généralement de 'ordre de 1 & 10 ppm. On note les teneurs d’équilibre du liquide
pour différentes températures, en prenant garde & ce que la solution ne contienne qu’une seule phase
condensée (celle a étudier). Des phases plus stables doivent parfois étre éliminées artificiellement
du calcul thermodynamique (option « reject PHASE » de Thermo-Calc). On calcule ensuite les

produits de solubilité selon des équations du type :

, K
[l = Zee e =1 .
Par exemple, pour le spinelle MgAl,O,, on aura :
K
MgALO, —=> Mg +2A1+40  ——— = W\ Wi, - Wo (B.2)
TMgVAa170

Les constantes K’ = K /(] [,7/%) obtenues sont tracées suivant un modéle d’Arrhénius K’ =

Aexp (—%), dont on détermine le pré-facteur A et I’énergie d’activation E (tableau B.1).

TABLE B.1 — Produits de solubilité pondérés par les coefficients d’activité K’ = Aexp (— %) de
différentes inclusions dans le Durimphy

Phase | Produit de solubilité K’ A | EkJ -mol™!
MgO | Kiggo = wnigwo 1003 521,8
Ca0 | Kl,o = woawo 1937 522,9

MgALO, | Kijar0, = wngwiiwd | 1,891-10% 1704
ALO, | Khy o, = whwd 2,055 - 106 1096
CaS | Kl = weaws 1320 4462

TiN K’IFiN = WTiWN 20,4 27777

AIN | Kl = waiwx 4,00 213,3

On peut en déduire les teneurs limites en oxygéne, soufre ou azote & ne pas dépasser pour
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éviter la précipitation des inclusions correspondantes & 1450°C. Les estimations du tableau B.2

sont calculées pour des teneurs de 0,1 %Al, 40 ppmMg, 40 ppmCa.

TABLE B.2 — Produits de solubilité pondérés par les coefficients d’activité de différentes inclusions
dans le Durimphy & 1450 °C et évaluation des teneurs limites en oligoéléments avant précipitation.

Phase | K’ 4 1450°C | Teneur limite en O, S ou N (ppm)
MgO 1,5-10~13 [ 0,004
CaO 2,7-1071 | 0,007
MgAl,0, 4,1-1074% | 0,02
Al O, 1,2-107%7 | 0,1
CaS 3,9-1071 | 1
TiN 78-107% | 17
AIN 1,4-107% | 1410

On constate sur le tableau B.2 que les inclusions de type MgO, CaO, spinelle MgAl,O, et Al,O,
en provenance des réfractaires seront thermodynamiquement stables dans le bain. L’oxydation de
40 ppm de magnésium, 40 ppm de calcium et de 0,1 % d’aluminium a lieu pour des teneurs en
oxygeéne extrémement basses. Les sulfures CaS sont également probablement inévitables, sauf a
réduire drastiquement la teneur en soufre en dessous de 1 ppm. En revanche, & partir de ces résultats
de calcul, les inclusions de TiN ne sont pas stables & condition de limiter la teneur en azote & une
valeur inférieure a 17 ppm. On peut également affirmer que d’éventuelles inclusions d’AIN ne sont
jamais présentes dans le liquide. Leur précipitation, si 'azote n’a pas été piégé auparavant par
d’autres phases plus stables, aurait lieu en phase solide.

B.2 Constante de nitruration de I’alliage liquide

La méme démarche peut étre appliquée pour retrouver les constantes de nitruration présentes
dans la base de donnée Thermo-Calc. La teneur en azote de ’alliage est augmentée jusqu’a observer

la présence d’une phase N, gazeuse stable. On obtient le tableau B.3.

TABLE B.3 — Constante de nitruration calculée par Thermo-Calc

T (°C) | wX' (ppm) pour Py = 1bar
1470 242
1480 243
1490 244
1500 245
1510 246
1520 247
1530 248
1540 249
1550 250
1600 254
1650 259

La constante de nitruration Ky peut s’exprimer sous la forme d’une loi d’Arrhénius Ky =
Aexp (—45) : on obtient A =4,96-10"* et E = 10,4kJ - mol '
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Annexe C

Eléments de thermodynamique

C.1 Précipitation homogéne

On considére un bain d’acier liquide & la température T constante et soumis & une pression
P constante, dans lequel précipitent des nitrures de titane. L’énergie interfaciale des nitrures est

supposée isotrope et indépendante de la taille des nitrures.

On note A une unité de construction d’un précipité, c’est-a-dire un couple (Ti,N). Un agrégat
est constitué de plusieurs couples (Ti,N). On note £ ’avancement de la réaction de précipitation,
c’est-a-dire le nombre de moles de couples (Ti,N) dans lagrégat. Le nombre i = £ - Na (Na4 :
nombre d’Avogadro) sera appelé « taille » de ’agrégat et correspond au nombre total de couples
(Ti,N) dans l’agrégat. La réaction s’écrit : A — A

La transformation est supposée isostatique et isotherme. On calcul ’élément différentiel de

I’enthalpie libre du précipité et de son liquide par I’identité thermodynamique :
dG = =S + VAP + A, G(T, P)d€ + v do = A.G(T, P)d¢ + g do (C.1)

avec 5 > 0 I’énergie interfaciale solide-liquide et o l'aire formée par ’agrégat.

L’enthalpie libre de réaction s’exprime par :

0G
<> =A,Grp,=A0,G%+RTInQ (C.2)
65 T,P,o

ou (@ est le quotient de réaction.

On introduit la constante d’équilibre K de la réaction chimique de précipitation, puis la sursa-
turation S telle qu’elle a été définie par ’équation 1.19 :

AGY = —-RTInK (C.3)
0
§ =24 (C4)
)
Q ay
A.Grp=RIn—= =RTln—4 =—-RTInS (C.5)
K ay
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On obtient alors ’équation :
dG = —RT'In Sd{ + vg do (C.6)

Il faut ici remarquer que £ et o ne sont pas indépendants dés lors que la géométrie est définie.
On sait que la forme sphérique permet de minimiser la surface pour un volume donné : c’est la
forme qui sera adoptée par le précipité lorsque son énergie interfaciale est isotrope. On peut alors
exprimer £ et ¢ en fonction d’une unique variable r : le rayon de la sphére occupée par ’agrégat.

On note V,, le volume occupé par une unité de construction dans un agrégat.

En différenciant ces expressions, on obtient les changements de variable suivants :

NV, d¢ = 4mr? dr (C.9)
do = 8rrdr (C.10)

L’identité thermodynamique (C.6) devient! :
4mr?

= —RT1
dG R DSNAVu

dr + 5 8mrdr (C.11)

On peut maintenant intégrer entre r = 0 et la valeur courante en supposant que la sursaturation
est une constante indépendante du rayon r. On obtient la variation d’enthalpie libre lice & la
formation de l'agrégat de rayon r :

4 RTInS
AG = ——m——— 13 4 v 4nr? C.12
3 NAVu Vsl ( )
Dans la suite, pour simplifier quelque peu les expressions, on introduira le volume molaire : V,,, =
— Mm;
N4V, = p_;l\lj .
On a vu que 4 était toujours positive, donc le terme 5 = 4y, est toujours positif. Lorsque la
) ) 4 RTInS ”» P .
solution est sursaturée (S > 1), le terme o = 3T est positif. On a les équivalents suivants :
m
AG ~ pr? (C.13)
1—0
AG o~ —ar3 (C14)
1>+

On comprend donc facilement que la fonction AG(r) est d’abord croissante autour de 0%, puis

1. N.B. : on pouvait aussi exprimer ce résultat en fonction du volume et non du rayon :

RTIn S 2951

dG = — dV + —dV
NaVy r
ol on reconnait la formule donnant le rayon de courbure :
do = 97 qv = orav = 2av
dv r

Les deux approches sont totalement équivalentes, mais il apparait plus judicieux de passer directement toute la
formule en fonction de r, puisque la courbure n’est pas constante au cours de la croissance de 'agrégat.
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décroissante en +00. Comme elle est continue, elle admet un maximum en r = R¥ . Pour trouver

hom*

ses coordonnées, on calcule la dérivée et on cherche ses racines :

4T RT'1
<6G> =0er (—MT‘ + ’ysl87r> =0 (C.15)
or Jrp Vi

On trouve un maximum de coordonnées :

2951V,
# _ slVm 1
hom = BT (C-16)
16m  ~3V?2
AG(R}, )= ———=bm C.17
Biom) = =3 (RT'In S)* (G17)
Notons que ce maximum est un équilibre instable : en effet, on a :
0°AG
W = —871"}/3[ <0 (018)
r r=R7
hom
En revanche, en r = 0, il existe un équilibre (minimum) méta-stable car :
62& =48 >0 (C.19)
6T2 o - 71—’78[ .

Cela signifie qu’il faut apporter une certaine énergie au systéme pour qu’il passe d’un état tota-
lement soluble & un état précipité. Cette énergie provient naturellement de ’agitation thermique.
AG(R,) représente la barriére énergétique minimale & franchir pour former un germe. Cette barriére
est d’autant plus basse que la sursaturation est grande (S » 1). Au contraire, pour une sursatu-
ration qui tend vers 1, AG(R,fom) tend vers +00. Le role de la sursaturation dans la précipitation
est ainsi clairement mis en évidence.

Le graphe de AG(r) en fonction de r (figure C.1) représente le chemin réactionnel du passage
d’un agrégat unitaire & un agrégat de plus en plus important. En effet, il est peu probable que
plusieurs unités de construction se rencontrent en méme temps pour s’agglomérer et faire croitre
I’agrégat. Plus probablement, cette croissance aura lieu unité aprés unité. L’agrégat va donc passer
par tous les états énergétiques décrits par la courbe AG(r) = f(r).

Notons ici que ces états énergétiques sont définis par rapport & ’état énergétique du liquide,
puisqu’on a calculé la variation d’enthalpie de Gibbs par rapport a I’état r = 0. Les valeurs de
AG(r) négatives sont bien physiques : elles signifient que I’état énergétique des gros agrégats est
plus bas que celui du liquide. En précipitant, une fois passée la barriére AG(RZfom), le systéme
revient & une énergie égale a celle du liquide, puis atteint une énergie plus basse. Si 1’énergie
des précipités en r — +o0 était égale a celle du liquide (AG = 0), on observerait des réactions
oscillantes entre les deux état dés lors que la barriére énergétique serait franchissable. En pratique,
ce n'est pas le cas car la croissance est favorisée une fois franchie la barriere AG(RZ, ).

La limite lim, 4., AG(r) = —o0 n’est pas physique. En effet, ’approximation d’une sursatura-
tion constante utilisée dans l'intégration de I’équation (C.11) n’est plus applicable. En réalité, au

fur et & mesure de la croissance des agrégats, la sursaturation diminue, tendant vers 1. La courbe
+£

réelle devrait donc présenter un minimum pour les rayons r » Rj

traduisant le fait que la
réaction a atteint 1’équilibre.

En pratique, un agrégat sera considéré comme stable dés lors que la barriére énergétique
AG(R}

7 m) aura été franchie, ce qui a lieu pour une sursaturation légérement supérieure a 'unité.
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AG(r) AG(r)

AG(R], )

FiGURE C.1 — Courbes représentant la variation d’enthalpie libre G en fonction du rayon r dans

les cas ot v < 0 (& gauche) et y5 > 0 (a droite) (inspiré de [15])

#

On appelle donc « germe » 'agrégat de rayon R] .

exposée dans les références [15, 30].

Cette définition est conforme & l'interprétation

On peut remarquer que les calculs précédents pouvaient étre effectués avec une autre variable

d’état : 4, le nombre d’unités de constructions dans I’agrégat [31]. Le changement de variable

s’effectue grace a la formule suivante :

4 4V, 3V, \ /°
i- =7 =
3 Ny 47N 4

On obtient alors ’expression de la variation d’enthalpie libre :

.RTInS
"

AG() = —i— -

+i%/3 [’Ysl BV (4am) P Nf/?’] = —ai + bi¥?

Le maximum est atteint pour la valeur :

L 32 VI NAV2

Mhom = 3 (RT In S)3
La valeur maximale de AG(%) s’exprime par :

160 ~3V?2 RTIn S
A Aoy 0 IslTm o a#F T7 N
G(nhom) 3 (RT In S)Z "hom 2NA

(C.20)

(C.21)

(C.22)

(C.23)

Pour résumer, ce modeéle donne donc I’enthalpie libre AG(7) nécessaire a la formation d’un agré-

gat de taille ¢, ou bien (c’est équivalent) de rayon r. On constate que pour des valeurs de saturation

supérieures & 1, la courbe démarre & 0, est croissante, admet un maximum en (n/, _;AG(nf, )),
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puis décroit et coupe ’axe des abscisses en (nj ;0). Pouri < nffom, les agrégats ne sont pas stables.

Une fois franchie la barriére AG(nffom), leur croissance est plus favorable que leur dissolution.
Dans ces conditions, on considére qu'un agrégat de taille ¢ > nffom croitra spontanément,

tandis que pour ¢ < nffom, la croissance de ’agrégat n’a pas lieu spontanément et doit étre activée

thermiquement : on reste en phase de germination.

C.1.1 Fréquence de germination homogéne

Si on postule que la germination est un processus thermiquement activé [30, p. 254], alors la

distribution des tailles d’agrégat suit une loi de Maxwell-Boltzmann sur lintervalle [0;n], ] :

n; B _ATGT’p(i)
o exp ( T (C.24)

ou n; représente le nombre d’agrégats de taille ¢ et n; le nombre d’agrégats unimoléculaires, c’est-
a-dire le nombre de couples (Ti,N) disponibles dans le liquide. kp représente la constante de
Boltzmann, en J- K™'. Ona R = N4 - kp.

On peut exprimer cette distribution en fonction des rayons plutot que du nombre d’unités de

n(r) _ _ATGT’p(r)
o= (-25E0) (€29

constructions :

o n(r) représente le nombre d’agrégats de taille r et n; le nombre d’agrégats unimoléculaires (de
rayon minimal).

Cette distribution n’est valable que pour des agrégats de taille inférieure a la taille nffom. En
effet, au-dela, il y a suffisamment d’énergie disponible pour atteindre n; = méme si un retour est

également possible. On considére que cette activation est largement favorable a la croissance plutot
%

qu’a la redissolution une fois la barriére franchie. En revanche, tant que i < nf_,

I’agrégat se
redissout et ne peut donc étre considéré comme un germe.

La distribution maxwellienne s’écrit au niveau du maximum :

N, # AG(n?, ) 160 V2 1
hom hom sl'm
lhom _ oxp | —————homl ) oy [ - : C.26
o p< ) © 3 (RTInS)*> kpT (C.26)

Un agrégat de taille nj, = continuera & croitre s'il est capable de s’adjoindre une unité de
construction supplémentaire. La probabilité de ce phénoméne est proportionnelle & la fréquence
de vibration des atomes 1, a la probabilité d’adsorption en surface de 'agrégat p. et au nombre
d’agrégats de taille nffom. Une fois que l’agrégat a absorbé un nouvel atome, il va normalement
croitre jusqu’a atteindre le stade du germe. De ce fait, la formation de germes a lieu a la fréquence
suivante :

Fhom

= VOPcTl,# = VPely €XP (— (C.27)

167 g NaVy 1
3 (RT)® (InS)*

C.1.2 Limites du modéle de précipitation homogéne

Le modéle fait intervenir des paramétres inconnus dans le cas de la germination des nitrures
de titane (v, pe, Vsi, taille des agrégats. ..). Des applications numériques ont été réalisées dans le
cadre de la solidification d’aluminium pur, la surfusion jouant le role de la sursaturation dans notre

modeéle [30, p. 253]. Elles montrent que la germination homogéne d’agrégats d’environ 1000 atomes
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s’accompagnerait de surfusions de 100K, ce qui est bien plus grand que les valeurs couramment

constatées par les expériences.

En réalité, la précipitation n’est jamais homogéne dés lors que le milieu réactionnel n’est pas
particuliérement propre : les germes se forment préférentiellement sur un substrat étranger de petite
taille disséminé dans le liquide : oxydes comme nous I’avons montré dans notre cas avec l’observation
au MET d’un nitrure et de son germe (chapitre 3). On développe donc dans la section suivante un

modéle de précipitation hétérogene, qui s’appuie sur le travail précédent.

C.2 Précipitation hétérogéne

L’étude de la précipitation hétérogéne ne peut se faire sans recourir & une géomeétrie définie. On
se propose d’étudier dans un premier temps la croissance d’une inclusion de TiN sur un substrat
plan infini (¢ grand devant les dimensions du germe), schématisé sur la figure C.2. Le terme germe
désigne 'agrégat de TiN ayant suffisamment d’unités de construction pour pouvoir étre stable, et
entrer dans un régime de croissance. La particule inerte sur laquelle s’est développé cet agrégat
est appelée substrat étranger, et sera symbolisée par un indice f (« foreign ») dans les équations.
L’agrégat est référencé par l'indice s (solide), et le solvant (I’acier liquide) par I’indice ! (liquide).

Ces notations sont celles de I'ouvrage [30], duquel nous nous sommes inspirés.

Vrl

\{

\ 4

FiGUurE C.2 — Schéma de la précipitation hétérogéne d’un solide en forme de calotte sphérique
(inspiré de [30])

Trois énergies interfaciales entrent en jeu : v entre ’agrégat et le solvant ; ¢, entre le substrat

étranger et I’aggrégat ; et vy entre le substrat étranger et le solvant.

L’apparition de ’agrégat réduit une partie de la surface substrat-solvant, pour la remplacer par
une surface substrat-agrégat et une surface agrégat-solvant. Cette substitution doit étre favorable

d’un point de vue énergétique pour que la germination ait lieu.

On effectue d’abord un bilan des forces d’interface au niveau du point triple de rencontre du

174



substrat, de 'agrégat et du solvant (figure C.2) : en projetant sur ’axe horizontal, on a :

Vs = Vs + Ys1 cos(0) (C.28)

Cette loi est appelée loi de Laplace-Young, et est a la base des expériences de mouillage : ’angle
de mouillage 6 est caractéristique des énergies interfaciales. Il existe des cas ot aucun angle ne peut

satisfaire cette relation :

Yf1 = Vfs + s : mouillage total (C.29)
Vi < Vfs — Vs ¢ démouillage total (C.30)

La loi ne peut donc étre vérifiée qu’a la condition suivante :

‘”ﬂ et P (C.31)

Vsl

Lorsque 6 €]0; 7], la surface est dite mouillée, alors que lorsque 6 €]7;7[, la surface est dite
démouillée.
On reprend D’écriture de 'enthalpie libre de réaction en tenant compte des créations et dispa-

ritions de surface induites par la formation de l’agrégat sur le substrat :
dGT,p = —RTIHSdf‘l"YSl dO'sl =+ (’}/fé _’Yfl)do'fs (032)

Par trigonométrie, on exprime les surfaces oy, 0 et le volume V; en fonction du rayon de

courbure r et de ’angle de mouillage 6 :

3

Vs = % (2 + cosf) (1 — cosh)? (C.33)
og = 2mr* (1 — cosf) (C.34)
ofs = 7 (rsin 0) = mr? (1 — cos®6) (C.35)

Noter que la formule de V utilise la factorisation suivante :
=3z +2=(x—-1)>(z+2) (C.36)
On introduit le volume molaire :
Vs = NaVu& = Ving (C.37)

On obtient ’équation différentielle en r :

RTInS 2 0) (1 — cos6)?
dGr.p = (— 22 g2 dr +%l87rrdr> 2+ cos )i cosf) (C.38)
m
On intégre de 0 & 7 (en fait de ¢ & r mais on considére que ¢ ~ 0) et on obtient :
4 T1 2 0) (1 — cos §)*

AGh, = [ ——73 RTInS + ygidmr? ) - (2 + cos6) (1 = cosf) (C.39)

’ 3 Vin . 4

AGhom £(9)
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On constate que cette expression est similaire & celle courbe trouvée pour la germination ho-
mogene (équation C.12), avec un facteur de multiplication f(f) qui ne dépend que de 'angle de

mouillage.

On trouve un résultat remarquable : le maximum est atteint pour un rayon identique & celui

trouvé dans le cas de la précipitation homogene (figure C.3).

_ 2’Ysl‘/m

# _ p#
Rhet - Rhom - RT1n S (040)
16 vz
AGER(R],) = J(0) - AGEE (RE,,,) = f(0) - Tﬁ(j‘;]“ﬁ (C.a1)
AG(r)
AGHOM (R [ .
\
// \
/ \
/ \
AGPeY(R*) | \
VAN |
> T

Zk(?het(r)

|

|
|| AGhom(T)

F1GURE C.3 — Variation de AG en fonction du rayon r dans le cas d’une précipitation hétérogéne
(inspiré de [15])

L’¢tude de la fonction f(0) montre que sur [0; 5], f(0) < 0,5, et sur [F;7], 0,5 < f(0) < 1.
On s’apergoit que dés lors que le mouillage est de bonne qualité, la valeur de I’enthalpie libre
de réaction de la précipitation hétérogéne sera beaucoup plus faible que celle de la précipitation
homogéne. En revanche, & la limite en 8 = 7, on retrouve les valeurs de la précipitation homogéne
(démouillage total). Ceci explique pourquoi en pratique, la précipitation hétérogéne est toujours

favorisée lorsque le mouillage est correct.

Selon Dantzig et Rappaz [30], on peut démontrer que quelle que soit la forme adoptée par
Pagrégat sur le substrat, I’équation C.39 resterait inchangée a ’exception du facteur de forme f(6).

Cette fonction est caractéristique de la géométrie du précipité.

Notons que le travail de dérivation de I’enthalpie libre de réaction hétérogéne pouvait aussi
s’effectuer avec la variable 7 (nombre de précurseurs dans I’agrégat). On aurait aboutit & expression

176



équivalente suivante :

1/3
AGTE" = —iﬂljs %% [ (3V)* - (am) 2 NGO (2 + cos 9)5 = cosf)” (C.42)
) 7(6) ’
Les coordonnées du maximum et de la racine en fonction de i sont les suivantes :
et = F(0) -1 (C.43)
AGEp(nhe,) = F(0) - AGEE (0F,,,) (C.44)
Nher = f(0) - Mo, (C.45)

Lorsque # — 0, le modéle n’est plus valide, car il n’y a plus assez d’atomes dans la calotte

sphérique pour pouvoir encore la qualifier comme telle.
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Annexe D

Croissance en régime mixte

Le modéle de croissance mixte est basé sur ’hypothése d’un transport de soluté du bain liquide

vers le précipité. L’équation bilan sur la quantité molaire n du précipité TiN s’écrit :

dn - o
az—#J-dS (D.1)

sur le rayon r :

PTiN odr 9 prin dr
4 —=J-4 J = D.2
Men 7 at T N di (D2)

Le transport externe est modélisé par une loi de diffusion de Fick (pas de transport convectif).
La réaction chimique suit une cinétique définie par ’écart a 1’équilibre. On a donc les équations
suivantes, les indices m et i se référant au métal liquide et a l'interface métal liquide - TiN et les

titres massiques étant exprimées directement en pourcentages (de 0 & 100) :

Jpi = DI _PDY_ (gm i

r 100 - MTi
_ Dy PDY m i
IN === 150 are oK — %) (D.3)
. Koy
Jy = keyrion <%ZTi TN — = N)
YTiYN

Comme le précipité reste stoechiométrique, les flux de titane et d’azote doivent étre égaux. Le

systéme se simplifie donc en considérant Jp; = Jny = J, = J.

On obtient : D
T4 PDY m i
J = R S - .
r 100 Mr (7, = %)
— DN PDY m 7
= 1000 (% — %on) (D.4)
. Koy
J = keyrivn <%1Ti o —, N>
YTiVN

Ce systéme conduit a la résolution d’une équation du deuxiéme degré :
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. 1OOT‘MT1
%oty = %oy — J———
T T Drippy
: 100r Mn
%l = B — J N
NN Dxppy
KTiN (1007" [MTi MN :| 1 )
0 =% %% — —J %N + %15 | + ———
N kOT N wyTi  \ppoy | Dri N Dy T keynyri ) (D-5)
M Y
L <100r>2 Mr; My
\ppy ) DriDn
L’équation de degré 2 se résout simplement avec :
A =b*—4dac >0 (D.6)
—b+ A

JL =

L= (D.7)

La solution physique est la solution J_. Ce calcul algébrique permet donc, pour des composi-
tions initiales données de l'alliage liquide, de déterminer a la fois le flux de soluté contribuant a
I’accroissement du TiN et les titres massiques en Ti et N A l'interface. Si le transport est limitant,
les titres massiques & l'interface seront proches des titres d’équilibre. En revanche, si le transport est
infiniment rapide, les titres a I'interface seront proches des titres au sein du liquide, et la croissance
devient indépendante du rayon du précipité.

La connaissance de J & tout instant permet de déduire directement ’accroissement du rayon
du précipité :
Mrin

PTiN
G(r)

Ar = J(r) At (D.8)

Par ailleurs, J permet de calculer la quantité de matiére consommée par la précipitation d’un
TiN :
An = J - 4mr? At (D.9)
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Annexe E

Expérience de Sieverts - Détail des

calculs

E.1 Détails de conception de appareil de Sieverts

Chambre de réaction

La chambre de réaction se compose d’un tube en quartz de 40 mm de diamétre rétréci dans sa
partie supérieure (afin de minimiser le volume de la chambre). Ce tube est lui-méme inséré dans un
tube en quartz de 60 mm de diamétre, ce qui permet d’installer une circulation d’eau pour refroidir
les parois de la chambre. Par rapport aux théses précédentes [28, 29], la conception de la chambre
de réaction a été entiérement repensée afin de garantir une meilleure étanchéité tant vis-a-vis du
vide que vis-a-vis des entrées d’eau. Le plan du nouveau dispositif est donné en figure E.1.

L’étanchéité entre la téte et la chambre de réaction d’une part, et entre la chambre et le piston
supportant la charge d’autre part, est assurée par des joints toriques. Un pas de vis permet de
positionner verticalement la charge par rapport aux inducteurs afin de controler la puissance de
chauffage. L’inducteur est constitué de 8 spires creuses en cuivre de 6 mm de diamétre, refroidies
intérieurement par une circulation d’eau.

L’échantillon métallique, dont la masse est de 'ordre de 40g, est placé dans la chambre de
réaction. Il est logé dans un double creuset de diamétres intérieurs et extérieurs de 24 et 30 mm
pour le creuset interne, et 34 et 40 mm pour le creuset externe. Une piéce cylindrique réfractaire
isole le creuset du support en acier inoxydable. Les piéces réfractaires ont toutes été fabriquées chez
Umicore en alumine DEGUSSIT® AL23, pure & 99,7 % et non poreuse. Les spires de I'inducteur
sont alimentées par un générateur thyristor de 6 kW avec une fréquence d’environ 20kHz. Le
couplage inductif peut étre modifié avant I’expérience par la mise en service ou hors service de

condensateurs. Le controle de I'induction avec cet appareil reste cependant délicat.

Enceinte de stockage

Deux cylindres en acier inoxydable peuvent étre utilisés comme enceinte de stockage du gaz. Le
diameétre des cylindres est systématiquement égal & 50 mm. Leurs hauteurs valent 0,17m et 1,10 m.
La petite enceinte est utilisée pour les essais thermodynamiques. La grande sert aux études de

cinétique, afin de se placer le plus loin possible de ’équilibre.
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Tuyauteries et pompe

Les tuyaux et vannes sont fabriqués en inox, sauf une partie de la connexion entre la chambre
de réaction et l’enceinte de stockage, en tube PVC. La pompe est une pompe & palettes primaire
Pfeiffer Vacuum DUO 10 M & deux étages, connectée indépendamment a I’enceinte de stockage et
a la chambre de réaction. Elle permet d’atteindre un vide limite de 6,0 - 10~ mbar a froid aprés

quelques heures de pompage.

Systémes de mesure et d’enregistrement

La température dans l’enceinte de stockage est mesurée avec un thermocouple de type K. La
température du bain métallique est mesurée au pyromeétre optique bichromatique. Les pressions
dans I’enceinte de stockage et dans la chambre de réaction sont mesurées par des manomeétres MKS
Baratron®, précis entre 10 mbar et 1bar. Une jauge de Pirani de marque Pfeiffer PCR 280 a été
ajoutée dans la chambre de réaction pour mesurer avec précision les pressions inférieures a 10 mbar.

Ceci permet de s’assurer du vide limite de la pompe et de ’étanchéité de I'installation.

Les trois capteurs de pression possédent un afficheur digital. Les sondes Baratron et le thermo-
couple sont reliés & des cartes d’acquisition LabVIEW 2011 (CRIO-9215 et NI 9211), dont le chassis
(cDAQ-9174) est connecté par USB a un ordinateur portable. Il est ainsi possible d’enregistrer au
cours du temps les variations de pression dans ’enceinte de stockage (P;), dans la chambre de
réaction (P,..) et la température régnant dans ’enceinte de stockage (7). La carte LabVIEW sert
également au pilotage des vannes, via un systéme pneumatique et un module de sortie CRIO-9472
24V. Les masses doivent étre reliées entre elles. L'inducteur émet des ondes électromagnétiques a
haute fréquence qui perturbent les signaux électriques. Pour compenser ce phénomeéne, la fréquence
d’acquisition des signaux est fixée & 500 Hz, et une moyenne est effectuée sur 1s afin de diminuer le
bruit de mesure. Une autre seconde de latence est laissée au systéme pour permettre la réalisation

des calculs, ce qui donne une fréquence d’échantillonnage utile de 2s.

E.2 Détails du protocole expérimental

Détermination du volume de ’enceinte de stockage

La détermination du volume de I’enceinte de stockage est cruciale pour la bonne précision des
mesures. On procéde en effectuant deux séries de détentes successives d’argon dans la chambre de
réaction. Lors de la premiére série de détentes, la chambre de réaction est vide. Lors de la deuxiéme
série, un cylindre de volume connu a été introduit au préalable dans la chambre. Températures et
pressions sont relevées avant et aprés chaque détente dans I’enceinte de stockage et dans la chambre

de réaction.

La conservation de la quantité de gaz initialement présente dans le dispositif (nf,, = nf,, +nf.)
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induit les relations suivantes pour chaque série de détentes :

(P! Ve P} (Vito + Ver)
71 T!

(3 b,
‘P'i2 . V;w Pf (Vsto + Vcr - ‘/cyl)
|7 7

(Pl Vi+Ve P}

T} Voo T}
arl

P2 _ Vsto+‘/::r_vcyl P7f2

12 Vito 12
e

| S

. ar2

On détermine les paramétres a, et a,o par régression linéaire sur les courbes :

p} Py
7 = f(?;) (E3)
P2 P?
T = f(T—j;) (B.4)

On en déduit ensuite les volumes de la chambre de réaction et de ’enceinte de stockage :

a V;ta + ‘/cr
rl = — -
Vvsto
(*) = Gy = Vvsto + ‘/cr - ‘/cyl - an — chyl (E5)
" Vsto m Vsto
Vcr = V;ta ' (arl - ]-)
(x) < v (E.6)
Visto = !
Qr1 — Gr2

Préparation des métaux

L’alliage est découpé en petits morceaux qui puissent tenir dans le creuset intérieur : typique-
ment des cubes de 15 mm d’aréte. Chaque morceau doit étre poli, puis nettoyé superficiellement
a ’éthanol. Le nettoyage en surface permet d’éliminer les couches les plus susceptibles d’avoir été
contaminées par I’atmosphére ou tout autre produit durant I’élaboration.

Les piéces réfractaires sont elles-aussi nettoyées a I’éthanol, pour éliminer les traces de graisse
et de poussiére. Les morceaux de métal sont pesés avec une balance de précision. La masse utilisée
pour chaque expérience avoisine les 40 g. Le métal est posé délicatement dans un creuset de petit
diamétre. Celui-ci repose dans le creuset externe sur une petite couche de débris d’alumine afin
de limiter les transferts thermiques. Un couvercle troué coiffe le tout. L’ensemble (creusets et
échantillon) est placé dans une étuve & 120°C durant au moins 24 h pour éliminer les derniéres
traces d’humidité. On l'introduit ensuite dans la chambre de réaction, qui est refermée. On régle la
position du métal par rapport aux spires de I’inducteur, ainsi que la position du pyrométre optique
pour viser la surface du métal, puis on replace 'appareillage sous vide durant au moins 2h. Ce
pompage a pour but de nettoyer la chambre de tout 'oxygéne et de toute ’humidité qu’elle peut
contenir. Les piéces ont également le temps de dégazer sous vide.
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Vérification de I’étanchéité de ’installation

Pour tester ’étanchéité : on ferme la vanne de communication avec la pompe, puis on vérifie

que la pression dans la chambre et dans ’enceinte reste stable. La chambre est considérée comme

. . 1
étanche si son taux de fuite (
cTr

dP
E) est inférieur & 1,0 - 10~* mbar - L= - s71, le volume V,, étant

donné par la formule E.6.

Aprés une expérience, il importe de stocker les chambres sous vide pour éviter I’absorption
d’humidité sur les parois.

E.3 Analyse des incertitudes

Le dépouillement des expériences de Sieverts fait intervenir des relations affines du type y =
ax+b dont on cherche & estimer les paramétres a et b. y est appelée une observable et x une variable
explicative. Pour cela, on peut par exemple utiliser la méthode des moindres carrés. Lorsque les
incertitudes sur y sont connues, la méthode de Gauss-Markov utilise ces données pour pondérer
chaque point de mesure par son incertitude et ainsi donner plus de poids dans la régression linéaire
aux points les plus précisément mesurés. On présente dans un cadre général les bases théoriques
de cette méthode. Un raffinement supplémentaire consiste & également prendre en compte les
incertitudes sur la variable z dans la pondération : c’est la méthode de Gauss-Markov totale,
qui sera introduite un peu plus bas et utilisée dans nos travaux. Ces deux méthodes fournissent
également une incertitude sur les estimations des constantes a et b. L’ensemble de cette section se

base sur la lecture de la référence [106].

E.3.1 Méthode inverse : estimation linéaire de Gauss-Markov

On suppose qu’il existe un modéle polynomial entre une observable y et une variable explicative
x (par exemple le temps, la pression...) avec n + 1 paramétres 3; & déterminer. m mesures de y

sont réalisées & z;, i € [0; m]. Le modéle s’écrit sous la forme de 1’équation :
n .
yi = Z Bjz] (E.7)
§=0
Les n + 1 coefficients du modéle sont groupés dans un vecteur paramétre 3 :

Bo

=1 Bi (E.8)
Bn
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Les m mesures de y sont regroupées dans le vecteur Y :

Y = yl (E.9)

(7 Bo
1 x% R
Yi = . : . : ) Bi (E.10)
|
Ym S ~~ B
—_—— S —_——
Y B
< Y =55 (E.11)

La matrice S de taille (m,n + 1) est appelée « matrice de sensibilité » et est définie comme :

0y
S = ( ) (E.12)
B3/ (mm1)

o
Le fait de considérer un modéle polynomial impose que V j, % ne dépende pas de 3;.
J
Le bruit sur les mesures y; peut étre estimé & partir de la précision des appareils. La matrice

de variance-covariance C' est construite via 1’équation :

051 0
C = L (E.13)
0 T

C est diagonale car toutes les mesures z; sont indépendantes entre elles. Cela n’implique pas que
y soit indépendante de x. D’aprés l’article [106], on admet que I'estimation linéaire qui minimise

la variance de 3 est ’estimation de Gauss-Markov 8 qui vaut :
Bam = [STCT1S] T STCY (E.14)
Connaissant Sgu, la matrice de variance-covariance de ( est estimée par :
cov(Bam) = [STC1S] (E.15)

C étant diagonale, C~1 et cov(Bgm) sont diagonales, ce qui signifie que les paramétres (3; sont

indépendants entre eux.

Dans I’expérience de Sieverts, le modéle polynomial se résume généralement & un seul paramétre

pour relier des mesures y; et des variables x;. Dans ce cas, le vecteur S se réduit & un scalaire et
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la matrice cov(Bam) également (il s’agit de la variance de ). Le calcul de I’écart-type de Bam

devient immédiat.

E.3.2 Méthode de Gauss-Markov totale

Dans le cas précédent, seul le bruit sur y était utilisé pour construire la matrice C. Dans notre
cas, bien souvent le bruit sur x est du méme ordre de grandeur que celui sur y : il doit donc étre

prise en compte.

Considérons un modéle linéaire avec un unique paramétre [ :

w =] 7 () (E.16)

On suppose que la variance du bruit sur y est connue a partir des données des appareils expé-

rimentaux, ce qui permet de calculer la matrice C.
Lorsqu’on prend en compte le bruit sur z, celle-ci peut se décomposer en deux parties :

xF = g8 e, (E.17)

7

ou xf¥ est la valeur de x mesurée, et 28" la valeur exacte qui aurait da étre obtenue sans bruit.

Le bruit sur x est ainsi introduit dans le modéle linéaire :

Yi = B} — Bex, + ¢y, (E.18)

A Taide de cette équation, une nouvelle matrice de variance-covariance de y est construite :

2 2 2
oy + B oy 0
C= : : (E.19)
0 U O’Zm + 20-‘?:7’77/
En appliquant le formule E.14, une estimation 3M7 est obtenue, prenant en compte le bruit sur

la variable z. Quelques itérations sont nécessaires pour converger vers une valeur stable. L’écart-

type estimé de SSMT peut étre calculé via ’équation E.15.

On utilisera suystématiquement la méthode de Gauss-Markov totale dans le traitement des
expériences de Sieverts. La prochaine section détaille la construction des matrices de variance-

covariance C' & partir des estimations d’écart-types sur les pressions et températures.
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E.4 Application : estimation des incertitudes pour I’expé-

rience de Sieverts

Les écart-types sur les variables y et z intervenant dans les différentes équations de I'expérience
de Sieverts sont calculées par développements limités. On liste ’ensemble de ces calculs dans les

sous-sections suivantes.

E.4.1 Volume de I’enceinte de stockage
L’équation E.2 est rappelée ci-dessous :

(P'l Vsto"‘vcrlpifl
T} Vio T}
—_——

ot ) (E.20)
P2 _ ‘/sto'i_vcr_‘/cyl Pf

17 Vo  T7

L ar2

1

.. . . . L P}
L’observable y correspond ici & y = ITDﬁ, tandis que la variable explicative vaut x = T—{ Le
¥
coefficient 8 vaut a,;. La deuxiéme équation est traitée d’une maniére similaire.
La variance de y se calcule par ’équation :
2 2
2 _%p P 2

Enfin, ’équation E.6 permet de remonter au volume de ’enceinte de stokage & partir de a1,

aro et V. La variance de Vi, se calcule par :

9 2

2 OVey Veyt 2 2
o = — ) 4| — ) (02 402 E.22
Visto <ar1 _ ar2> <(ar1 _ ar2)2> ( 1 r2) ( )

E.4.2 Détermination du volume chaud

L’équation 2.2 correspondant & I’étape de volume chaud de ’expérience est rappelée ci-dessous,

en indiquant les expressions de ’'observable y, de la variable explicative x et du coefficient 3 :

pi  pf . 4
Do PO Vo _ g (P —P) (E.23)

Y
La variance de y est calculée par I’expression :

2

2
o? RIS S - P +<P§> 1
Pl —5 EE— T ]
(Ti) (Tg‘)Q (TJ)Q (Ti)”
Vs (Pé P
R \T!: T/

S

+
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E.4.3 Titre massique en azote
Le calcul de wy est réalisé par additions successives des variations Awy (cf. équation 2.7). A la

i® mesure, l'observable y; = wy,; vaut donc :

2MN ~ i Pi Pf ‘/sto
P = WN i -\ p (P —Pf s _ s ). E.25
WN,o = N i1 Mot PP o) * (TSZ T!) R ( )
La variable explicative correspond & :
Pl
_ E.26
r=y % (E.26)
La variance de y se calcule par 1’équation
2My\? . , 2 o (P P\’
2 2 N 2 02 2 % f Vsto s s
O, s Oun i1 <mtot > : lQUPﬁ + J,é (Pcr - Pcr) + R2 (T; - T.;f)
? 2
+<Vsto>2 "% (LS S DA N O S R 0 &4
Nop| =t —= |t :
R P (T§)2 (TJ)Q T (T3f>2 (T;)Q
oMy \* | - V. P ]
+ 02, B (PL—PL) + S“’-(“’:—S> E.27
() p e —ry + B (F-05) | mam
L’écart-type de x s’écrit :
1 PC); op
== ar E.2
=9\ R BL (E-28)
E.4.4 Titre massique en TiN
Le modéle s’écrit selon ’équation 2.12, reproduite ci-dessous :
Krin 1
YTiIVN Wy
Lo 1 d’aprés la
PCT

L’observable du modéle est y; = wri, i, et la variable explicative z =
Kn

loi de Sieverts (équation 2.11). On rappelle ci-dessous ’équation 2.14 permettant d’obtenir la titre

massique en Ti & partir des mesures de pression et de température :

2 M Pi Pl
WTi,§ = WTi,i—1 — - | Kn 7\ B

Mtot

Vsto.<P3 Pf)] (E.30)

3(pt — pf s _
+ 5 (Pc’l’ PC’I") R T; Téf
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La variance de ’observable s’exprime par ’équation :

Mot Py \ P!

cr cr

oM \? |1 0% /1 1 8 . 2
2 2 Ti 27p 2 32 2 (pi
= o (i) 155 (g ) 2eb e 2

2
) . . . 2
L T <P;_Pg>2+<vsm>2 IS SR U DS R R
ez ) ) I\ @y ) () @

2
oMy |5, Ve (P P! - 2
+ J'gntot ( N) - B (P;T - Pcfr) + st (s - S) ] + <O’t°t - Awry i) (E31)
Miot
La variance de la variable explicative x est donnée par :

R \T: 71/
2 2
1 lo O K2
2 P N
- Sz E.32
7z <WN> (4 1 c21“ - 1<1%I ) ( )

E.5 Exemples de mesures

E.5.1 Volume des cylindres
La mesure du volume de ’enceinte de stockage nécessite de faire varier le volume de la chambre
de réaction. On introduit donc dans la chambre de réaction quatre piéces cylindriques pleines dont

on mesure les diamétres et hauteurs (tableau E.1).

TABLE E.1 — Volume des cylindres introduits dans la chambre de réaction

Cylindre | Diamétre (mm) | op (mm) | Hauteur (mm) | o (mm)
1 16,00 0,020 43,20 0,005
2 16,00 0,005 43,20 0,005
3 16,01 0,005 43,20 0,005
4 16,00 0,004 43,20 0,005

On obtient un volume total des cylindres valant : Vey1 = 3,743 - 1075 m?, avec un écart-type

estimé de : o¢y = 3,878 - 1073 m?.

E.5.2 Volume de I’enceinte de stockage

On effectue deux séries de détentes : la premiére avec une chambre de réaction vide, la deuxiéme
avec les 4 cylindres dans la chambre. On obtient les tableaux E.2 et E.3.

On considére les écart-types suivants :

op = 0,4mbar = 4-10" Pa (E.33)
or = 02K (E.34)
OVey =4-10%m? (E.35)
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TABLE E.2 — Détentes chambre de réaction vide.

Pi (mbar) | P/ (mbar) | T¢ (K) | T/ (K)
51,8 227 | 296,0 | 296,0
99,4 434 | 296,0 296,0

157,0 68,5 | 296,0 296,0
181,0 79,0 296.0 296,0
215,5 940 | 296,1 | 296,0
252,2 110,1 | 296,0 | 296,0
283,8 123.9 296.0 296,0
3343 145,9 | 296,0 296,0
352,1 153,7 | 296.1 296,0
384.,9 168,0 | 296,1 | 296,0
402,0 1755 | 296,1 | 296,0
4337 189,6 | 296,1 | 296,0
466,1 203,7 296,1 296,0
500,3 218,8 | 296.1 296,0
523,2 228,8 | 296,1 296,0
553,0 2418 | 296,1 | 296,0
590,9 2585 | 296,1 | 296,0
612,3 267,7 | 296.1 296,0
643,1 281,3 | 296.1 296,0
680,4 2976 | 2961 296,0

TABLE E.3 — Détentes dans la chambre de réaction contenant 4 cylindres.

Pi (mbar) | PJ (mbar) | T (K) | T (K)
51,5 23,7 | 2950 295.,0
100,8 46,3 295.0 295,0
122,5 56,2 | 295,0 295,0
155,3 71,3 | 2950 | 2950
181,1 83,2 | 2950 | 2950
199.6 91,4 295.0 295,0
226,2 103,7 | 295,0 295,0
254,5 116,7 | 295,1 295,0
283,2 1298 | 2951 | 295,0
300,4 1378 | 2951 | 2950
333,2 152,9 | 2951 | 2950
352,5 161,8 | 2951 295.,0
376,9 173,0 | 2951 295.,0
400,1 183,7 | 2951 | 295,0
428.9 196,9 | 2951 | 2950
4485 205,9 | 2952 | 2950
4791 220,0 295.2 295,0
4995 2293 | 2952 295.1
524,2 240,7 | 295,2 295,0
550,2 252,7 | 2952 | 2951
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L’estimation de Gauss-Markov totale donne :

aSMT = 2287323 (E.36)
aSMT = 2177775 (E.37)
oSMT =6,569-107*  (0,03%) (E.38)
oSMT = 7164-10*  (0,03%) (E.39)
VEMT — 3416-107*m3 (E.40)
opMT =3,053-107°m®  (0,89%) (E.41)

Trois itérations ont été nécessaires pour établir ces valeurs avec une précision de 110719, On

les conservera dans la suite des applications numériques.

E.5.3 Volume chaud

La mesure du volume chaud est réalisée & 1510°C. On obtient les mesures du tableau E.4.
Mesures du 23/07/2013. on les trace (figure E.2) de maniére a calculer j.

TABLE E.4 — Mesures de volume chaud

P! (mbar) | P! (mbar) | 77 (K) || PL (mbar) | P (mbar) | TS (K)
5.0-10~2 99.6 | 302.7 57.3 570 | 3027
57.2 1716 | 3028 122,9 1225 | 3028
122,9 1465 | 302,9 136,5 1362 | 302,9
136,5 148,3 302,9 143,5 143,1 302,8
143,5 179,1 302,9 164,0 163,6 302,9
164,1 207,9 303,0 189,4 188,9 303,0
189.4 242.5 303,0 220,0 219,5 303,0
220,0 287,1 303,0 258,7 258,1 303,0
258,7 338,9 303,0 304,8 304,2 303,0
304,8 395,9 303,1 357,3 356,5 303,1

On considére toujours les mémes écart-types sur les pressions et températures :

op = 0,4mbar = 4-10' Pa (E.42)
or = 02K (E.43)
ov.,, = 3,052940- 10~% m? (E.44)

L’estimation de Gauss-Markov totale itérative du coefficient B vaut :

BGM = 1,073 10~" mol - Pa~! (E.45)
o§M =8,609-10 " mol - Pa~" (0,80 %) (E.46)

On garde cette estimation dans la suite des applications numériques.

E.5.4 Constante de nitruration

La constante de nitruration est mesurée & partir des détentes d’azote. On obtient le tableau de
mesures E.5. Mesures du 23/07/2013.
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FiGURE E.2 — Tracé du volume chaud
TABLE E.5 — Mesures de I’étape de nitruration
P! (mbar) | P! (mbar) | 77 (K) || PL (mbar) | P (mbar) | TS (K)
3,5-1072 103,6 303,1 56,7 56,5 303,5
56,7 128,3 303,5 96,7 96,4 303,5
96,7 189,7 303,6 149,0 148,5 303,6
149,0 251,6 303,6 206,8 206,3 303,6
206,9 323,2 303,6 272,6 272,0 303,6
272,6 399,4 303,6 344.5 343,7 303,6
344.5 501,8 303,6 4339 4329 303,6
433,9 601,6 303,6 529,5 528,1 303,6
529,6 700,6 303,7 627,0 625,8 303,7
627,0 812,2 303,8 732,1 731,5 303,8
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On considére toujours les mémes écart-types sur les pressions et températures :

op = 0,4mbar = 4-10' Pa (E.47)
or =0,2K (E.48)
ov,,. = 3,053 10" % m? (E.49)
o5 =8,609-107""mol - Pa™! (E.50)
Omy, =1,0-107%g (E.51)
L’estimation des moindres carrés de la constante de réaction % = K vaut alors :
KMCO = 3939.10* (E.52)
o0 =89.1077  (0,27%) (E.53)

L’estimation de Gauss-Markov totale de la constante de réaction % = K vaut finalement aprés
4 itérations :

KSMT = 325107

oSMT —34.107°  (10,5%) (E.55)

E.5.5 Constante de précipitation

La constante de précipitation des nitrures est mesurée & partir des détentes d’azote et du titre
massique apparent en azote dans le bain, auquel on retranche la fraction correspondant a l’azote
dissous (tableau E.6).

TABLE E.6 — Mesures du 19/07/2013 pour établir la constante de précipitation

P! (mbar) | P! (mbar) | 77 (K) || PL (mbar) | P (mbar) | TS (K)
300102 1008 | 302.9 34 34| 3038
54,7 199.6 | 303,9 114 114 | 3041

113,5 303,1 | 304,1 214 214 | 304,3

214 505 | 304,3 374 374 304,8

374,4 806,9 | 304,7 615 615 304,7
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On considére toujours les mémes écart-types sur les pressions et températures :

Mot = 34,3625 - 102 kg (E.56)
B =1,059-10""mol - Pa~! (E.57)
Ky =315-10"" (E.58)
Vito = 3,607665 - 10 4 m 3 (E.59)
op = 0,4mbar = 4 - 10' Pa (E.60)
or = 02K (E.61)
ov.,, = 1,8-10"5m? (E.62)
05 =9,352-10"""mol - Pa™! (E.63)
Omes, = 1,0-1075g (E.64)
oxN = 3,15-107° (E.65)
L’estimation des moindres carrés de la constante de réaction % = K vaut :
KM =1,6-1077 (E.66)
MO =57-107°  (3,6%) (E.67)

L’estimation de Gauss-Markov totale de la constante de réaction % = K vaut finalement

apres 2 itérations :

KSMT —15.1077 (E.68)
oMT —20-107%  (13,61%) (E.69)

E.6 Courbes expérimentales - thermodynamique

On trace les droites des équilibres de nitruration de toutes les expériences, par ordre croissant
de teneur initiale en titane (figures E.3, E4 et E.5). On observe & chaque fois une bonne linéarité,
mais une forte dispersion des pentes. La précipitation a été étudiée sur trois expériences (figure
E.6). L’expérience du 19/07/2013 nous a semblé étre la plus satisfaisante du fait du nombre de

points mesurés et du bon accord avec le modéle.

E.7 Courbes expérimentales - cinétique

Les courbes de cinétiques obtenues durant ’ensemble des expériences sont représentées sur les
figures E.7, E.8, E.9 et E.10.
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Annexe F

Dénitruration dans le four VAR

Dans le procédé VAR, le film liquide de I’électrode posséde un rapport S/mgy, trés favorable a
la dénitruration. La durée de vie du film peut étre estimée & partir de la vitesse moyenne de fusion

en la supposant constante durant toute la refusion. On a alors les relations :

vy = 3 _ M
’ dt tref = ta = Mfilm (F.1)
_ MA{lm ’Uf
’Uf =
thilm

La loi cinétique fait intervenir la surface de 1’électrode, la masse du film liquide et le temps
de séjour de ce film. Ces grandeurs sont reliées par la vitesse de fusion, de sorte qu’on aboutit &
I’équation :

wy = wy' — (W — wR) - e(_klﬁtmm) = Wit — (Wi — w)) - e(ikl%) (F.2)

La formule F.2 permet ainsi d’estimer I'impact de la vitesse de fusion sur la dénitruration dans
le film liquide de I’électrode du procédé VAR. Les abaques (directes et inversées) sont tracées sur
la figure F.1. On constate que pour des vitesses typiques de refusion VAR, la dénitruration dans le
film liquide est plutot plus efficace que dans le four VIM. On atteindrait des valeurs de 2 & 3 ppm
d’azote pour tous les régimes de refusion, & condition de démarrer avec une teneur de 6 ppm.

Il ne s’agit ici que d’une premiére estimation : d’autres phénoménes devraient étre pris en compte
dans un modéle plus réaliste comme la géométrie des gouttes, 'impact de vy sur la température du
film et donc la constante ki, l'interaction avec le plasma. Une dénitruration supplémentaire peut
également avoir lieu dans le puits liquide, avec un rapport S/m moins intéressant, mais des temps

de séjour plus conséquents.
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Annexe G
Schémas numériques - croissance des

TiN

G.1 Equation générale du bilan matiére

Rappelons le systéme d’équations 5.32 & résoudre :

( d (gsn’sl“iN (T7 t)) = né[‘iN (Ta t) dgs
+a0 el
s PTiN s 4 s 4
Chin(t) = ﬁ (Jo nin (7, ) §7TT3 dr — JO Noxact (75 1) §7T7“3 dr>
dr
pri G=k,(S-1)
A onkpn (r, 1) B _GaaniN(n t) (G.1)
ot - or
) +0 +0
Chin(t) = PTiN J nhn (7, 1) %mﬁ dr — J nhac (751) éwr?’ dr
Mrin \Jo 3 0 3
\ (1_(1_kX)gs) (1_(1_kX)gs)

Ces équations sont couplées entre elles, de sorte qu’elles ne peuvent pas étre résolues analyti-
quement. On réalise une dissociation des équations (« time splitting » ou « séparation des pas de
temps ») en considérant que les phénomeénes se déroulent successivement et indépendamment au
cours d’un pas de temps au lieu d’étre simultanés. Chaque équation est ainsi résolue séparément
par rapport aux autres. Une convergence des résultats est observée si le pas de temps des cal-
culs est suffisamment petit, c’est-a-dire plus petit que les temps caractéristiques associés a chaque
phénomeéne.

Le schéma de la figure 5.3 (cf. chapitre 5) présente les étapes de calcul telles qu’elles ont été
mises en ceuvre dans le code. Un choix doit étre effectué concernant 'ordre des étapes. On se
propose d’effectuer d’abord le calcul d’avancement du front de solidification, puis de calculer la
ségrégation « simple » afin de disposer des concentrations les plus élevées possibles pour le calcul
de croissance. On termine en retranchant les quantités de matiére ayant servi a la précipitation.
D’autres choix auraient été possible, mais cet ordre nous a semblé étre le plus logique. En théorie,
tous les schémas doivent conduire aux mémes résultats.

Le systéme étant fermé, la conservation de la masse initiale de soluté doit étre vérifiée tout au

207



long des calculs. On écrit I’équation de conservation molaire pour un élément X, représentant le
titane ou l'azote :
C;( =gsCx + (1 - 98) Cé{ + 9sChin + (1 - gs) OlTiN (GQ)

La conservation globale de cette grandeur C% doit étre vérifiée pour chaque étape du calcul.

G.2 Calcul de 'avancée du front de solidification

Lors de I’étape de transfert d’une partie des inclusions de TiN du liquide dans le solide, seules

les concentrations molaires en TiN sont affectées. La conservation de la masse impose :
(gs + Ags) Chin(t + AL) + (1 — g — Ags) Crin(t + At) = g Ciin (1) + (1 — go) Chin (1) (G-3)

La concentration en TiN dans le liquide ne change pas lors de ’avancée du front de solidification.

L’équation devient alors :
(9s + Ags) Chin(t + At) — Agsc”l[‘iN = 9sChin (1) (G4)

La concentration molaire en TiN est proportionnelle au volume des précipités présents dans
chaque phase. En notant nf,y et nhiy les densités numérales de TiN de la classe de rayon r; au

temps t dans chaque phase, on a :

(gs + Ag?) Z T?n’SI‘iN (ria t+ At) - Ags Z r?n’lTiN (Tiv t) = s Z T?n%‘iN (Tiv t) (G5)

? K2 K2

Dans notre modéle, on calcule le transfert de particules par la relation :
Vi, (gs + Ags) niin(ri t + At) = Agenipin(ri, ) + ganiin (ri, 1) (G.6)

Cette relation conserve bien la masse (G.6 = G.5), de méme qu’elle assure la conservation du

nombre total de particules dans chaque classe.

G.3 Calcul de ségrégation simple, sans précipitation

Rappelons ici I’équation modélisée :

1 _ (1 —k'X)C%( dgs _ (1—gs) dC"lFiN
X = T kg~ O=(=Fx) ) (G7)

“ v “ v
~ ~

ségrégation simple consommation de solutés

L’équation G.7 est séparée en deux parties qui sont calculées respectivement avant et aprés
I’étape de croissance. La ségrégation simple correspond au premier terme, tandis que le second
provient de la précipitation et sera calculé aprés ’étape de croissance. On s’intéresse ici a la
ségrégation simple.

La conservation des quantités de matiére s’écrit :
gt + ATt + At) + (1 gu(t + AD) Cy (¢ + At = g (DCk (1) + (1= g, () Ck (1) (G.8)
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Cela donne apreés calcul de incrément de fraction solide :
(gs + Ags) Cx (t + At) + (1 — g, — Agy) Ck (t + At) = g,C% () + (1 — g5) Cx (t) (G.9)

On applique la régle des bras de levier, en exprimant la concentration dans la phase solide en

fonction de celle dans la phase liquide et du coefficient de partage. On obtient, tous calculs faits :

(gs + Ags) kX (Cé( + AC@() + (1 —9s — Ags) (Cé( + Acé()) = gstCé( + (]- - gs) Cé(

(GIO)
(1 - kX) C%(Ags

ACk =
S AT T T T k) (00 + Agy)

(G.11)

On retrouve la relation 1.53, mais avec « gs + Ags » au dénominateur au lieu de « g5 ». Cette
correction provient de la discrétisation au premier ordre de la concentration dans le liquide. La
relation 1.53 n’est pas conservative, tandis que la relation G.11 ’est.

Les concentrations dans le liquide sont mises & jour avec cet incrément. On obtient des concen-

trations temporaires, notées avec le signe « ¢’ » :

CL(t') = C4(t) + ACK (G.12)

G.4 Calcul de la croissance des précipités

Une approche consiste a utiliser un schéma numérique TVD, tel que décrit dans le systéme

d’équations G.13 d’apres la référence [96] et présenté dans notre article de conférence [70].

On note u? la densité de TiN dans une classe j de rayon r; au pas de temps n. Appliqué a la
distribution de TiN dans le liquide, connaissant G, ce schéma permettait de simuler le transport
dans des classes supérieures. v représente le nombre de Courant, qui doit nécessairement étre
inférieur & 1. Un raffinement automatique local du pas de temps permettait de garantir v < 0.05.
¢ est une fonction limiteur : on utilisait UMIST [107].

Gt

S odr
G = = a (e — ) = B ()
o= %V+ (1_V+)¢j+f_%f (1+V’)¢j

R (R P (e Lo

+ _ . ~ =mi ;
) v" =max(v;0) et v min(v; 0) (G.13)
¢j=¢(0;) et ¢j1=¢(0;-1)

9.:Uj/+1—u.j/ ol ]I:{]_ISIG>O

Uji1 — Uy j+1siG<0
Ui — Uj7 1
J J
9]‘71 =
Uj — Uj—1

6(x) = max <0;min [2:5; (i + gx); (% + ix);Q])
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Cet algorithme présentait cependant deux défauts : d’une part, une 1égére diffusion numérique
subsistait, ce qui provoquait a la longue un élargissement non physique de la distribution en taille
des inclusions de TiN dans le liquide et une mauvaise conservation de la masse; d’autre part, le
nombre de classes présentant une densité non nulle de particules est augmenté de 1 & chaque pas
de temps, du fait des effets de bord de ’algorithme. Ceci conduisait & utiliser un nombre de classes
important, et donc pénalisait les performances du calcul en terme de mémoire et de vitesse. Enfin, le
schéma TVD n’était pas assez robuste pour supporter des décroissances importantes. L’algorithme
parvenait & des situations non physiques, comme un volume d’inclusions mixtes TiN - oxydes
inférieur au volume d’oxydes sous-jacents. C’est pourquoi une nouvelle technique numérique a été
imaginée, qui tient compte du fait que les distributions en taille de particules sont toutes créées a

partir d’un nombre fini de pics de Dirac d’oxydes activés.
L’équation de transport des distributions s’écrit :

onbin onk.

—AN — @Ik G.14
ot or ( )
On remarque d’abord que cette équation appliquée & un pic de Dirac admet une solution simple

par la méthode des caractéristiques :
r(t) =r(to) + G- (t — o) (G.15)

ou r est le rayon associé au pic de Dirac. Le pic se déplace donc de maniére continue sur ’axe des

rayons, sans que sa hauteur (la densité numérale) soit modifiée.

L’équation G.15 indique que les pics de Dirac se conservent. Ainsi, la densité totale associée au
pic pourra au plus étre répartie sur deux rayons discrétisés consécutifs (appelés pivots). Il s’agit dés
lors de retrouver & partir de la distribution discrétisée les pics de Dirac qui la constituent, de trans-
porter ces pics suivant ’équation G.15, puis de répartir de nouveau les pics sur les rayons discrétisés.
Par cette méthode, la densité de particules se conserve parfaitement, le transport est calculé de

maniére analytique, et les éventuelles dissolutions peuvent étre prises en compte facilement.

Typiquement, lorsqu’on dispose d’une distribution discrétisée (r; n/y), on regroupe les densités
inclusionnaires par « paquets » de deux pivots consécutifs (r1;7m1) et (r2;n2). A partir de deux

paquets, on calcule le pic de Dirac (rp;np) correspondant :

np =Ny + ng
niry + nary (G.16)
ny + N2

D =

On calcule la croissance (ou décroissance) du pic de Dirac :

’I“D(t + dt) = TD(t) + G- dt (G17)

On calcule alors la nouvelle répartition de ce pic sur les pivots : on recherche I'intervalle dans
lequel se situe le nouveau rayon : rp(t + dt) € [rix; r2x]- On en déduit alors la nouvelle répartition

en inversant le systéme G.16.
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nD(t + dt) = N1gx + Noy
N1xT1x T N2xT24 (G'18)

’I“D(t-i- dt) = e
® *

— t+ dt
niy = np(t + a2 ottt d)
== T2x — T1x (G.lg)

Nogx =np(t+ dt) —niy

On applique I’équation G.19 deux par deux & tous les couples de la distribution de TiN en

partant :

— du couple de plus haut rayon si G > 0;
— du couple de plus bas rayon si G < 0.

En décroissance, lorsque le rayon rp(t + dt) calculé devient inférieur au rayon de l’oxyde sous-
jacent, alors ’ensemble des particules de ce rayon sont considérées comme totalement dissoutes et

la quantité correspondante d’oxydes et de solutés est remise en solution.

G.5 Calcul de 'avancement de la réaction de précipitation

La croissance des particules de TiN n’a lieu qu’en phase liquide. Seules les concentrations
en solutés et en TiN dans cette phase seront donc concernées par cette étape. La concentration
Cl.y(t+ dt) est calculé par intégration de la distribution de TiN dans le liquide aprés son transport.

On obtient ensuite 'avancement volumique de la réaction de précipitation par différence :

AE = Oy (t + At) — Cryn(t) (G-20)

Les concentrations en titane et azote dans le liquide sont calculées & partir de I'avancement

volumique :
1— (g5 + Ags)
1- (gs + Ags)(l - k)

CL(t + At) = CL(t) + A¢ (G.21)

La fraction liquide restant constante durant cette étape, la conservation de la masse est auto-

matiquement vérifiée par définition de I’avancement :
Chin(t + At) — Chiy(t) = Ck(t + At) — Ck(t) (G.22)
Les concentrations dans le solide sont alors mises & jour par la relation :

Cs(t + At) = kxCk (t + At) (G.23)

Cette mise & jour permet finalement de retrouver ’équation de conservation générale :

(gs + Ags) (Cx(t + At) + Ciin(t + AL)) + (1 — (gs + Ags)) (Ck(t + At) + Cryn(t + At))
= g5 (CX(t) + Cin (1)) + (1 — g5) (CX(t) + Chin (1)) (G.24)
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G.6 Effet de I’engloutissement

Le suivi des distributions en taille des inclusions de TiN dans le liquide et dans le solide conduit
a des formes de distributions assez différentes en fonction des situations. La distribution des TiN
dans le solide n’est pas similaire & celle dans le liquide. L’effet de la dilution se traduit par un
lissage de la distribution. La variation de la vitesse de croissance est responsable des pics observés.

Pour mieux observer ce phénomeéne, des essais ont été effectués avec une vitesse de croissance
G imposée et une distribution d’oxydes réduites & un pic de Dirac. Le bilan matiére n’est plus pris
en compte, et ces tests n’ont pour objet que la compréhension des formes de distributions dans le
solide.

On teste successivement les lois de vitesse suivantes :

— constante : G =1-10""m-s™' = Gy

— décroissante : G = G (1 — g5)

— croissante : G = g5 - Gg

— décroissante puis croissante : G = Gg - |2g5 — 1]

— croissante puis décroissante : G = Gy - (1 — |2¢g5 — 1])

Les résultats sont regroupés dans les ensembles de figures G.1 et G.2.

Dans le cas d’une vitesse constante, on montre bien que la distribution finale prend la forme
d’un créneau (figure G.1(a)) alors méme que la distribution dans le liquide résiduel conserve a tout
moment la forme d’un pic. Ceci vient de D’effet de dilution : chaque classe de rayon voit passer la
distribution de TiN du liquide pendant la méme durée. L’avancée du front de solidification vient
engloutir un nombre identique de TiN pour chaque rayon. Ces TiN engloutis sont ensuite dilués

au méme rythme, ce qui produit une distribution finale en forme de créneau.

Dans le cas d’une vitesse croissante, les inclusions restant dans le liquide occupent une classe
de rayon pendant un laps de temps de plus en plus court. ’avancée du front de solidification
crée un déséquilibre : la dilution s’effectue sur un temps plus long pour des TiN & faible rayon
plutot qu’a grand rayon. La distribution développe un pic pour les rayons faibles (figure G.1(b)).
Le phénomeéne symétrique a lieu lorsque la croissance ralentit, avec une accumulation de particules

de grand rayon dans le solide (figure G.1(c)).

Enfin, lorsque la vitesse de croissance est d’abord décroissante puis croissante, un pic central
se forme dans la distribution du solide (figure G.2(a)). Dans le cas symétrique ou G est croissante
au début, puis décroissante a partir du milieu de la solidification, on obtient deux pics, I’'un placé
vers les rayons faibles et l'autre vers les rayons importants (figure G.2(a)). Ce dernier cas est
susceptible de se produire dans la réalité, la croissance étant initialement favorisée par une hausse

de la sursaturation avant d’étre ralentie par la consommation des solutés.

Dans les simulations présentées dans le chapitre 5, on se trouve généralement dans le cas ou la
vitesse de croissance augmente durant toute la solidification. La distribution de TiN dans le solide
montre un pic sur les faibles rayons (cf. figure 5.6). D’autres allures auraient pu étre obtenues en
augmentant notamment la variable k.o qui dicte la vitesse de croissance dans le modéle.
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G.7 Compléments sur le modéle 0D

G.7.1 Evolution de paramétres statistiques des distributions

Les distributions de nitrures peuvent étre caractérisées par d’autres grandeurs statistiques que
r97. Le mode (ou valeur dominante) de la distribution désigne le rayon pour lequel la densité de
particules est la plus importante. La moyenne et 1’écart-type peuvent également étre calculés et
tracés au cours du temps (cf. figure G.3).

Ces figures confirment 'impression générale donnée par ’observation directe des distributions.
Ainsi, le mode de la distribution des TiN situés dans le liquide croit au cours du temps, tandis que
celui de la distribution de nitrures dans le solide est pratiquement constant (cf. figure G.3(a)). L’effet
de dilution des grands nitrures est bien mis en évidence par ’étude des variations des moyennes
et écart-types. On constate que le rayon moyen de la distribution des TiN dans le liquide croit
bien plus rapidement que celui de la distribution dans le solide, du fait de 'arrét de la croissance
dans cette phase (cf. figure G.3(b)). En revanche, la figure G.3(c) montre que I’écart-type de la
distribution dans le liquide est constant tout au long de la solidification, égal a la valeur de I’écart-
type des oxydes (0,1 pm), tandis que celui de la distribution d’inclusions dans le solide augmente
au fur et & mesure de ’engloutissement des nitrures en croissance dans le liquide, jusqu’a atteindre
la valeur de 1,6 pm (cf. figure G.3(c)). Ces résultats illustrent au passage le bon fonctionnement de

notre méthode de résolution de ’équation de croissance des nitrures.

G.7.2 Croissance de nitrures secondaires sur des nitrures primaires

Les essais de dissolution de TiN fritté dans un alliage sans titane ont montré une stabilité
remarquable de ce composé, malgré des conditions thermodynamiques propices & sa dégradation
(cf. annexe J). Il est donc envisageable que la redissolution d’une population de nitrures déja
constituée dans ’électrode VIM ne puisse avoir lieu dans le procédé VAR, que ce soit au niveau du
film de 1’électrode ou du bain liquide.

Le blocage cinétique de la dissolution peut résulter simplement du fait que la sursaturation .S
ne peut étre inférieure & 0, alors qu’elle n’est en principe pas limitée au-dessus de 1. De ce fait, si
I’évolution du rayon des nitrures reste modélisée par ’équation 5.9, la vitesse de décroissance des
nitrures ne pourra pas excéder k. en valeur absolue. Lorsque la réaction s’effectue dans le sens de
la croissance, on a vu que les sursaturations pouvaient atteindre des valeurs de I'ordre de 4, ce qui
se traduit par une vitesse de croissance des rayons de 3k.. Ces considérations peuvent expliquer
Papparente difficulté a dissoudre le composé, s’il conserve sa forme initiale (sphérique) et qu'’il ne
subit aucune fragmentation.

On fait donc 'hypothése d’un blocage cinétique total de la réaction de dissolution, dans les
conditions habituelles d’élaboration de l'alliage. Notre modéle peut étre assez rapidement modifié
pour prendre en compte 'impact d’une population préexistante de nitrures inertes sur la germina-
tion et la croissance d’une population secondaire d’inclusions. En effet, les nitrures primaires vont
simplement servir de germes pour les nitrures secondaires. Les teneurs initiales en azote et titane
doivent étre ajustées en conséquence pour tenir compte de la consommation de réactifs lors de la
premiére précipitation.

On approche par une loi log-normale la distribution finale de nitrures en phase solide de la
figure 5.7 obtenue dans les conditions nominales au chapitre 5. Le rayon moyen est évalué a 2,4 pm
et écart-type a 2,1 um. Ces caractéristiques sont attribuée a la nouvelle distribution de germes
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inertes. La distribution est coupée & 8,0 um, et son rg7 initial s’établit & 6,1 pm (figure G.4). Les
nouveaux titres massiques en azote et titane valent respectivement : 7,5 ppm et 4492 ppm. Le calcul
est relancé avec ces nouveaux parameétres, pour la méme durée de solidification (1000s). La teneur
initiale en nitrures dans le bain liquide est estimée d’apreés la figure 5.9(b) & 11 ppm, qui doivent

étre ajoutés a la teneur de TiN calculée par le code pour la précipitation secondaire.

9
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F1GURE G.4 — Distribution initiale de germes primaires

On obtient la distribution finale de la figure G.5. Par construction, la distribution des germes
de la seconde précipitation (figure G.4) est bien plus étendue celle des oxydes ayant servi a la
premiére précipitation (figure 5.2, chapitre 5). Le passage en phase liquide sans redissolution de
cette distribution de germe crée les conditions d’une poursuite de la croissance avec une distribution
en phase liquide comportant dés le début des particules de taille importante. La croissance de ces
nitrures s’effectue en paralléle de leur capture par le front de solidification, ce qui forme au final
une nouvelle distribution de nitrures en phase solide (figure G.5). On constate une augmentation
du nombre de nitrures de rayon supérieur & 8 pm, avec des densités tout a fait significatives jusqu’a
un rayon 10-12pm. Le rayon r§, final est évalué a 7,8 pm, soit une augmentation de 1,7 pm par
rapport & la distribution de germes primaires.

La figure G.6 regroupe les autres informations pertinentes du calcul. On constate que ’évolution
de la sursaturation est similaire avec une reprise de la précipitation un peu retardée dans le temps
du fait des titres initiaux en réactifs un peu plus faibles (figure G.6(a) et G.6(b)). La valeur
dominante de chacune des distributions (figure G.6(c)) suit un comportement similaire, avec dans
le solide un groupement des nitrures autour des classes de faible rayon. Le rayon moyen des nitrures
augmente plus rapidement dans le liquide que dans le solide, comme attendu (figure G.6(d)), tandis
que ’écart-type des distributions est constant pour celle du liquide, et en croissance pour celle du
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FiGURE G.5 — Distribution finale de TiN en phase solide aprés deux réactions de précipitation
enchainées.

solide (figure G.6(e)). La poursuite de la croissance en phase liquide se traduit par des rayons 7},
et 5, en hausse (figure G.6(f)).

Un calcul d’enveloppe a été réalisé en tenant compte des nitrures primaires de 1’électrode,
supposés indissolubles. Dans un premier temps, pour une teneur donnée en azote initial, un calcul
« équivalent VIM » a été effectué avec un temps de solidification de 1400s, ce qui conduit & de
grandes tailles de nitrures dans 1’électrode. Cette distribution a été approchée par sa moyenne et
son écart-type, et réinjectée dans un calcul « équivalent VAR » pour des temps de solidification
variant de 200 & 1400s. On en déduit le rayon r§; maximal qui pourra étre atteint dans le lingot
VAR avec la distribution issue du VIM comportant les plus grands nitrures. La répétition de cet
enchainement de calculs pour différentes teneurs en azote conduit a tracer la courbe des rg, du
lingot VAR en fonction de la teneur initiale en azote dans l’électrode, en trait plein rouge sur la
figure G.7. De la méme maniére, on recherche le minimum des r§,; du lingot VAR pour des temps
de solidifications compris dans l'intervalle [200;1400]s en démarrant le calcul avec la distribution
la moins développée des TiN issus de la solidification au VIM. On aboutit & la courbe en traits
pointillés verts de la figure G.7.

Ce calcul conduit & un bon accord entre I'expérience et le modéle. Le fait de considérer I'en-
chainement VIM puis VAR entraine une croissance plus longue des nitrures, et donc une courbe
riax = f(elnitial) 4y peu plus redressée pour les faibles valeurs de titre massique par rapport a
la figure 5.20 présentée au chapitre 5. Les approximations du modéle (notamment thermique) ne
nous permettent pas de conclure plus définitivement sur la dissolution des nitrures de 1’électrode
dans le puits liquide. De plus, la transformation & chaud a haute température peut conduire & un
effet similaire du fait des longues durées de maintien, comme cela est présenté dans I’annexe 1.

La réalisation d’un calcul avec des nitrures primaires dans le code SOLAR s’avére problématique

du fait de la refusion partielle de certaines mailles. Les efforts en ce sens ont donc été abandonnés.
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Annexe H

Analyse inclusionnaire

H.1 Caractérisation des populations d’inclusions

H.1.1 Principe et difficultés

Les inclusions sont caractérisées par leur nature chimique (TiN, oxyde...), leur taille, et leur
morphologie. Pour décrire leur population, il est nécessaire de procéder par échantillonnage. Dans

2 est prélevée

le cadre de la procédure qui lie Aperam et son client, une plaquette de 650 mm
a chaque extrémité des bobines issues du laminage. Ces plaquettes sont polies, et les inclusions
détectées au MEB ou au microscope optique en utilisant un programme automatique d’analyse
d’images. Ce programme classe notamment les inclusions en fonction de la taille de leur surface
apparente, exprimée comme le rayon équivalent du disque de méme surface. On obtient ainsi une
distribution surfacique d’inclusions. Cependant, les distributions intéressantes du point de vue de
la précipitation et de la propreté inclusionnaire sont les distributions volumiques.

En pratique, pour définir des tailles d’inclusions, la surface de chaque inclusion vue sous le
microscope est associée a un disque équivalent dont le rayon donne une mesure de la taille de
I'inclusion : req = \/@ . Cette maniére de faire ne tient pas compte du plan de coupe. Certaines
inclusions de grande taille peuvent donc étre comptabilisées comme de petites inclusions.

Le lien entre les mesures surfaciques et les densités volumiques n’est pas évident et fait appel
au niveau théorique a des notions de géométrie projective. Cette question fait I’objet d’une note
de I'IRSID [101]. Dans celle-ci, les auteurs ont simulé les densités surfaciques d’inclusions sur une
coupe par rapport & une densité volumique connue. Les inclusions étaient de forme sphérique,
ellipsoide, ou cubique. Elles étaient placées de maniére aléatoire dans un volume de référence dont
des sections étaient extraites suivant différents plans.

Les auteurs constatent qu’a distribution volumique égale, la morphologie des objet change consi-
dérablement I’allure de la distribution surfacique. De plus, le passage 2D-3D modifie les paramétres
statistiques (moyenne, écart-type) des distributions. Dans le cas des cubes par exemple, les coupes
engendrent beaucoup de petites surfaces du fait de la section des sommets.

Un deuxiéme probléme vient de la représentativité de I’échantillon par rapport & ’ensemble de
la piéce. Méme en imaginant que les inclusions sont réparties dans tout le lingot, la faible dimension
de I’échantillon analysé peut induire des fluctuations statistiques autour de la distribution réelle. Il
est capital d’évaluer ces fluctuations statistiques pour ne pas fausser le jugement sur la qualité du
lingot analysé. Dans la note [101], les auteurs démontrent que « la répartition en volume ne peut
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étre déduite d’observations sur une centaine d’inclusions » [101, p. 8]. De plus, lorsque les classes
possédent peu d’éléments, I’erreur effectuée sur ces mesures augmente fortement. Ainsi, lorsqu’une
classe posséde une cinquantaine d’éléments, ’erreur statistique commise sur la taille moyenne
mesurée sur une surface polie est déja de 20% [101, p. 8]. Augmenter la taille des classes permet
de diminuer les erreurs, mais on perd alors des informations sur la distribution. La discrétisation
en taille doit donc étre soigneusement réfléchie.

Les auteurs [101] suggérent de calculer plutot la moyenne des diamétres équivalents mesurés
sur une surface polie, et de convertir cette moyenne surfacique en une moyenne volumique via une
abaque expérimentale. Celle-ci peut étre facilement obtenue par simulation & condition de faire
une hypothése sur la morphologie des précipités (sphéres, cubes...). La simulation présente ici un
grand avantage par rapport a I’expérience directe, car elle permet de disposer d’un grand nombre
d’inclusions sans limitation de taille.

Le probléme de la conversion d’une distribution surfacique en une distribution volumique in-
tervient dans beaucoup d’autres domaines comme celui de 1’analyse des roches [108]. Un géologue
québécois, Higgins [109], résume les principales méthodes de mesure et les moyens de conversion.
Son approche reprend essentiellement celle proposée par Saltikov [110]. Il propose également sur
Internet un programme libre de traitement des données, nommé CSDCorrection®.

Au laboratoire de controle de I'aciérie, les comptages inclusionnaires optiques sont tronqués
en dessous d’un diameétre de 5pm, du fait de la précision des mesures au microscope optique et
des incertitudes sur la nature chimique des particules observées. Seuls les nitrures de plus grande
taille sont référencés par le controle qualité, car ils sont considérés comme plus néfastes pour les
propriétés en fatigue de ’alliage. Cependant, la connaissance tirée de ces comptages peut étre
meilleure en modélisant la distribution des nitrures par une loi statistique.

On présente dans la premiére section 'application de cette idée avec une loi log-normale. Cette
maniére de faire fournit un indicateur moins bruité que la taille maximale repérée au microscope
pour évaluer I'impact des paramétres opératoires sur la propreté inclusionnaire.

La théorie des valeurs extrémes fait l’'objet de la deuxiéme partie de cet chapitre. On revient
notamment sur les hypothéses qui la sous-tendent. Enfin la méthode de la distribution généralisée

de Pareto est présentée pour information dans la derniére section.

H.1.2 Meéthode expérimentale de comptage

Les comptages inclusionnaires se font au microscope optique (au laboratoire de controle qualité)
ou au MEB (au centre de recherche, pour des études de R&D). A T'optique, les nitrures sont repérés
par leur teinte orangée. Au MEB, ils apparaissent en noir sur les images BSE, et un dosage par EDX
est réalisé sur chaque particule pour confirmer sa nature chimique. Les comptages MEB sont donc
certainement plus précis. En dessous d’un certain seuil, les particules ne sont plus comptées, soit
du fait des limites de détection, soit du fait d’une trop grande incertitude sur la nature chimique
et sur les tailles mesurées. Ce rayon seuil est actuellement de 2,5 um a 'optique et 1pm au MEB.

2, on obtient une liste d’environ 2000

A lissue d’un comptage sur une plaquette de 650 mm
particules avec leur rayon 2. Pour représenter ces particules, on peut réaliser plusieurs opérations :
— ranger les n particules par rayon croissant, créer la suite des rayons {r(i)};e1;n] et donner

un effectif cumulé : soit 7 € [1;n], il existe ¢ particules détectées ayant un rayon r tel que

1. http://depcom.uqac.ca/ mhiggins//csdcorrections.html
2. On obtient aussi d’autres informations comme les diamétres de Féret minimum et maximum des inclusions,
leurs positions spatiales. ..
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r(1) < r <r(9).

— représenter la distribution par un histogramme : les particules sont rangées dans des classes
de rayons avec un intervalle constant, typiquement 1pm. On représente en ordonnée soit
un nombre tel que ’aire de 'histogramme soit égale au nombre de particules dans la classe
(définition de I’histogramme), soit directement le nombre de particules dans la classe (dia-

gramme en batons ou a tiges).

Le calcul expérimental des fréquences absolues ou cumulées est réalisable en divisant par le
nombre de particules observées n. On sait cependant que du fait du seuil de détection, un nombre
significatif de particules n’est pas détecté, notamment dans les comptages optiques, pour les nuances
& haute propreté inclusionnaire. Le calcul de fréquences devient alors biaisé. Pour pallier cet in-

convénient, nous proposons de modéliser les comptages par une loi statistique.

On utilise comme modéle une loi continue log-normale. D’autres loi continues auraient pu étre
utilisées, & partir du moment ou leur support est semi-infini (le rayon est toujours positif) : la loi

log-logistique est par exemple une autre candidate intéressante.

H.1.3 Meéthode d’ajustement des coefficients de la loi log-normale

Une loi log-normale est définie par deux paramétres i et o. Les fonctions de densité de proba-

bilité f et de répartition F' sont les suivantes :

Y
i) = o (<00 1)
F(ryp,o) = % + %erf (hlgr\/—iﬂ> (H.2)

Expérimentalement, nous n’avons accés qu’d la fin de la distribution, ce qui signifie que la
fréquence cumulée expérimentale ne peut pas étre directement comparée a la fonction de répartition
F' du modéle, car le nombre de particules réellement présentes sur la plaquette est largement

supérieur au nombre de particules détectées. On écrit plutot le modéle comme :

Vie[2inl, i =ni(Fr(i)mo) = Fr(1)im0)) (H.3)

oll nyot désigne le nombre total de particules qui se trouvent sur la plaquette (dont beaucoup n’ont
pas été détectées), n le nombre de particules détectées, ¢ I'index de la particule dans la suite r(7)

des rayons rangés par ordre croissant, et (1) le rayon de la plus petite particule comptée.

Le probléme revient donc & réaliser une optimisation sur trois parameétres nqy, it €t o de maniére
a estimer la meilleure fonction de répartition log-normale représentant le comptage inclusionnaire.
Ce calcul est réalisé grace a la routine « fit » de MATLAB, qui utilise une méthode des moindres
carrés non linéaire. On accéde ainsi a plusieurs grandeurs d’intérét pour caractériser la propreté
inclusionnaire : la densité totale volumique de nitrures, le rayon moyen des nitrures rmqy, leur

écart-type rsig €t un rayon rg7, et le titre massique de TiN.

Ainsi, & partir de Deffectif théorique des particules présentes sur la plaquette ni.:, on calcule

223



une densité numérale surfacique et une densité volumique totale de TiN :

Ntot

) 3 7T S
iy = Y (g ) (1.5)

Les parameétres p et o de la loi log-normale sont reliés au rayon moyen et & I’écart-type par les

formules :

0.2
Tmoy = €XP (,U, + 2)
2 2 (H.6)
Tsig = (eo' _ 1) e(2l»b+(r )

On peut calculer un rayon maximal espéré des particules r,, défini tel que :
F(Tx:;ﬁba U) =P, (H7)

ot P, € [0;1] correspond a une probabilité de confiance : par exemple, pour P, = Py7 = 0,97, par
définition de la fonction de répartition, 97 % en nombre des TiN auront un rayon inférieur a ro7.

L’équation se résout ainsi :
F(T97; W, 0') = Py; < 197 =exp (o\@erf_l (2P97 — 1) + ,u) (HS)

N —1 o . .
ou erf” " désigne la fonction erreur inverse.

H.1.4 Exemple avec une distribution arbitraire

Une distribution log-normale de particule est choisie dans MATLAB, avec comme paramétres

initiaux (unités de longueur en microns) :

Tmoy = 2.9 = (0.6689
o e N (H.9)
reig = 2.0 o = 0.7033

On génére aléatoirement le rayon de n = 3000 particules suivant cette loi. Ces particules sont
supposées étre visibles sur une plaquette de 650 mm?, ce qui donne une densité surfacique totale
théorique de particules de 3000/650 = 4,62 particules - mm 2.

Les fonctions normalisées de densité de probabilité théorique et de répartition de la loi log-
normale sont représentées sur les figures H.1. On trace également sur ces mémes graphes un histo-
gramme des rayons de 3000 particules et le polygone des fréquences cumulées, obtenu en classant
les particules en une suite de rayons croissants {r(i)};cp1.,)-

On construit alors la distribution du comptage en éliminant toutes les particules de rayon
inférieur & 2,5 pm. Sur les 3000 particules, il ne reste plus que 1066 inclusions dans le comptage.
La figure H.2 donne les représentations vraies et apparentes de cette distribution.

On constate sur la figure H.2 que lorsque la troncature élimine un nombre significatif de par-
ticules, les fréquences ne peuvent plus étre directement calculées & partir du nombre total de
particules détectées par le microscope. La réalisation d’une optimisation sur ’équation H.3 avec les
trois variables nyq¢, p et o prend ainsi tout son sens. Le résultat de ’optimisation est présenté sur
la figure H.3. On remarque que la fréquence cumulée expérimentale n’est pas tout & fait confondue
sur sa fin avec la fonction de répartition de référence, ayant servi a générer les particules. Cet écart
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provient du caractére aléatoire et sera rediscuté plus loin. On peut observer une bonne concor-
dance des fréquences cumulées et de la fonction de répartition ajustée, ce qui montre 'efficacité de

I’algorithme des moindres carrés non linéaires de MATLAB.

1100+
1000+
900
—
© 800
=
— 700+
E
k600~ — Effectifs cumulés vrais
I Courbe ajustée
< 500 Courbe théorique
=
K 400+
b
= 3001
g
200+
100+
0 | , T !
0 5 10 15

r : rayon de la particule (um)

Ficure H.3 — Résultat de l'optimisation sur la fonction de répartition. Décalage de la queue expé-
rimentale de distribution par rapport a la queue théorique de la loi log-normale.

Les paramétres estimés sont les suivants :

Titor = 4287 (H.10)
fi = 0.3719 (H.11)
& = 0.8048 (H.12)
On en déduit :
Tmoy = 2.01 (au lieu de 2.50) (H.13)
Tsig = 1.91 (au lieu de 2.00) (H.14)
To7 = 7,6 pm (H.15)

On peut constater que les trois variables estimées s’écartent sensiblement des valeurs théoriques
de départ. Cette imprécision est due a la troncature. On visualise dans le tableau H.1 les résultats
obtenus pour différents niveaux de troncature. D’aprés ce tableau, lorsqu’on dispose de moins de
50 % de la distribution, I'information expérimentale devient insuffisante pour retrouver la loi de
distribution avec laquelle les particules ont été générées. Le niveau au-deld duquel le calcul n’a plus
de sens est dépendant du nombre total de particules : pour 30000 particules simulées au lieu de
3000, on s’approche bien des paramétres attendus (respectivement 29 510 particules au total, rayon
moyen de 2,50 pm et écart-type des rayons de 1,95 pm).

On insiste ici sur le fait que ce n’est pas ’optimisation qui est mauvaise, mais le rapport signal
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TABLE H.1 — Comparaison des résultats pour différents niveaux de troncature

r troncature | Nombre de | Fraction de | Tt | Tmoy (HM) | 7sig (1m) | 77 (pm)
(pm) particules particules
détectées détectées (%)

1 2468 82 2929 2.46 1,88 7
1,25 2196 73 2922 2,46 1,88 7
1,5 1928 64 3001 2,43 1,9 7
1,75 1670 56 2981 2,44 1,89 7
P 1436 48 2923 2.46 1,89 7
2.25 1237 41 3220 2,35 1,92 7
2,5 1066 36 4287 2,01 1,91 6,6
2,75 926 31 7052 1,51 1,7 5,5
3 782 26 6777 1,53 1,78 5,7
3,25 681 23 7167 1,5 1,69 5,9
35 580 19 6989 1,52 1,73 5,6

sur bruit qui se détériore. Avec seulement 600 particules dans la queue de distribution, un grand
nombre de loi log-normales sont susceptibles d’étre trouvées, la plus probable n’étant plus celle
générée au début du fait du bruit. Si le nombre total de particules augmente, la représentativité de
la queue de distribution située au-dessus de 2 pm augmente. Inversement, moins il y a de particules,

plus les fluctuations d’échantillonnage modifient les résultats.

En pratique, cet exemple renforce aussi 1'idée selon laquelle I'observation du rayon maximal du
plus grand nitrure détectée est beaucoup trop bruitée pour mettre en évidence les effets du procédé
sur la propreté inclusionnaire. On peut le montrer qualitativement en générant 10 distributions de
3000 particules suivant la méme loi log-normale, et en enregistrant le rayon maximal de chaque

distribution. On obtient le tableau H.2, qui révéle un indicateur trés fluctuant.

TABLE H.2 — Rayon maximal parmi 3000 particules générées selon une loi log-normale identique

Numéro | rmax (nm)
35,23
15,21
15,71
14,71
17,79
14,98
17,32
13,37
13,86
29,01

O © 00~ O Uk W=

—_

Une réflexion pourrait étre menée sur la pertinence de travailler avec une loi de probabilité
portant sur la surface totale de particules au lieu du nombre de particules. En effet, une telle ap-
proche permettrait de rendre négligeable la surface non détectée des petites particules. Cependant,
le changement de variable ne conserve pas nécessairement le type de loi de probabilité. En effet, si
on considére une densité de probabilité fx de la variable aléatoire X et une fonction monotone et

dérivable g, alors la variable aléatoire Y = g(X) posséde une densité de probabilité qui s’écrit :

1

|g’(g*1(y) (H.16)

fr(y) = |- fx(g™ ()
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Pour la surface par exemple, on aura g(z) = 22, ce qui donne :

_ L
R

On constate sur cet exemple que si fx est une loi log-normale, fy ne I’est plus. Une étude théo-

fr () - fx (V) (H.17)

rique partant d’un modéle probabiliste de germination des inclusions est nécessaire pour poursuivre

dans cette direction.

H.1.5 Exemple avec une distribution expérimentale réelle de TiN

Un jeu de trente comptages inclusionnaires ont été caractérisés a l’aide d’une loi log-normale.
La figure H.4(a) présente un exemple d’ajustement sur une suite des effectifs cumulés croissants
expérimentaux d’'un comptage. Les fréquences sont ensuite calculées & partir de I’estimation de la
densité totale de particules. En comparant la densité de probabilité normalisée et ’histogramme
des fréquences, on se rend compte que ’ajustement se fait uniquement sur la queue de distribution
(figure H.4(b)).

8004 079 T istogramme dos Fdquences
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—
b
< 6007 4 0.5
8
= ]
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= 5004 2
g 0.4
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= 3001 =
&~ =
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r : rayon de la particule (pm) r : rayon de la particule (pm)

(a) Ajustement de la fonction de répartition sur la (b) Comparaison de la fonction densité de probabilité
suite des effectifs cumulés croissants expérimentaux normalisée et de I’histogramme expérimental

Ficurke H.4 — Ajustements d’une loi log-normale sur une distribution expérimentale

La distribution expérimentale choisie compte n = 823 particules de rayon supérieur & 1,5pm
sur 650 mm?, soit 1,3 TiN - mm™2. Le modéle conduit & un total estimé de nior = 2983 particules
présentes sur la plaquette, soit 4,6 TiN - mm~2. Cette densité surfacique d’inclusions peut étre
transformée en une densité volumique grace a la formule 1.4 : on obtient 1,3 - 10'° TiN - m~3. Le
rayon moyen est évalué & 1,3 pm et 'écart-type & 1,2 pm, ce qui situe bien la zone de comptage sur
la partie droite de la distribution. Le r97 vaut 4,2 pm sur cette distribution log-normale.

H.2 Théorie des valeurs extrémes

On considére une urne dans laquelle se trouve une population inclusionnaire uniformément
distribuée, avec f, la fonction densité de probabilité et F,. la fonction de répartition des tailles
d’inclusions. On effectue n tirages indépendants d’échantillons dans I'urne. Pour chaque échantillon
i, on détermine le rayon équivalent r; de chaque inclusion de I’échantillon, puis on détermine le
rayon maximal mesuré dans chaque échantillon : r)* = max;{r;}. Du fait des fluctuations d’échan-

tillonnage, ces rayons maximaux ne seront pas strictement identiques. On se retrouve donc avec
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une collection de n rayons maximaux ;" qui forme une nouvelle variable aléatoire possédant une
fonction de répartition F,.m et une densité de probabilité f,.m. On conserve en mémoire 'indice n

indiquant le nombre d’échantillons qui a servi & constituer cette variable aléatoire.

En théorie, on peut dériver la fonction de répartition F,~ & partir de la fonction de répartition

des inclusions :

Pr(r™ <z) =Pr(r* < z,...,1 < 2) (H.18)
=Pr(r{" <z) x--- x Pr(r* < z) car les échantillons sont indépendants  (H.19)
= Frm, = (Fr)n (H20)

En pratique, on ne connait pas la fonction de répartition F;. initiale. Cependant, le théoréme
de Fischer-Tippett-Gnedenko fournit une loi asymptotique. Si la fonction de distribution parente
fr est exponentiellement décroissante (ce qui est le cas pour les TiN), alors ™ tend asymptotique-
ment vers une distribution de Gumbel. Cette distribution posséde une fonction de répartition bien

connue :

Fiumbel (T3 A, 0) = exp {— exp [_m g )\] } (H.21)

On en conclut que la distribution des maxima "™ doit tendre vers une distribution de Gumbel
lorsque le nombre d’échantillons n prélevés est suffisamment grand. On va donc faire coincider une
fonction de répartition de Gumbel (théorique) et la fonction de répartition trouvée expérimentale-
ment F,m en ajustant les paramétres A et ¢ de la loi de Gumbel. Ceci peut se faire trés simplement

en effectuant une régression linéaire sur la fonction de répartition expérimentale. En effet, on a :

2= A+ 08{—1n(=In(Faumbe))} (H.22)

Connaissant les caractéristiques de cette distribution, on peut ensuite I'utiliser de deux fagons :

— déterminer la probabilité que le rayon maximal dépasse un rayon donné rg : Pr(r™ < rg) =
Faumbel (105 A, 9)

— inversement, pour une probabilité donnée P, déterminer le rayon maximal qui sera atteint :
trouver r tel que Pr(r™ < rg) = Py, ce qui s’effectue simplement en renversant ’équation :
ro =A+d(—In(—1n(Fp))). La quantité 1 — Py représente le risque que le rayon maximal
réellement atteint dans 'urne soit en fait supérieur & celui annoncé par la loi. La probabilité
Py est appelée probabilité de confiance.

Cette méthode a été popularisée par Murakami [4] pour le controle inclusionnaire. Comme on
le voit, toute la théorie repose sur ’hypothése que les échantillons sont indépendants les uns des
autres et qu’ils sont tous identiquement distribués. L’hypothése d’indépendance parait plausible,
mais la deuxiéme est plus restrictive. Or, si les échantillons ne sont pas identiquement distribués,
aucun argument théorique n’assure que les maxima suivent une loi de Gumbel. Au vu des simu-
lations réalisées grice au logiciel SOLAR et des comptages expérimentauz, cette hypothése n’est

certainement pas vérifiée dans les lingots industriels.
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H.3 Loi généralisée de Pareto

Une autre méthode d’analyse inclusionnaire a été développée par Atkinson et Shi [6]. Elle
consiste & ne modéliser que la queue de distribution d’une valeur z supérieure & un seuil u &
I’aide d’une loi généralisée de Pareto, appartenant & la famille des lois exponentielles. Le choix
de la valeur du seuil u est arbitraire et doit ensuite étre évalué & ’aune de l'accord entre les
données expérimentales et le modéle statistique pour déterminer si effectivement, les valeurs x > u
appartiennent bien & une queue de distribution qui suit une loi de Pareto.

La fonction de répartition standard de la loi de Pareto généralisée définie pour z = (z — u)/o

est donnée par ’équation H.23 :

_ -1/¢ g
Fz) = { 1—(1+4¢&2) si&#0 (H.23)
1—e”® sié&=0

de support z € Rt si £ > 0 et z € [0;—1/¢] si £ < 0. Dans ce dernier cas, le support n’est plus
semi-infini, mais borné par 0 et —1/¢.

La fonction densité est donnée par 1’équation H.24 :

—(E+1)/6
e) = { (z+1) si&#0 (H.24)

e? sié=0

Lorsque la variable aléatoire x correspond au rayon des inclusions, le seuil u est nécessairement
supérieur & la limite de détection du microscope. La recherche des paramétres de la loi de Pareto
s’effectue donc sur ’ensemble des données collectées par le comptage inclusionnaire, ce qui permet
par exemple d’utiliser la méthode du maximum de vraisemblance pour déterminer £ et o. Le calcul
peut étre réalisé pour différents seuils u, jusqu’a obtenir une bonne estimation des paramétres de
la loi de Pareto. Le nombre d’inclusions prises en compte doit rester suffisant pour réaliser une
bonne estimation. Ce modéle de Pareto de la queue de distribution permet ensuite d’estimer une
taille maximale inclusionnaire (forcément supérieure au seuil u), pour une probabilité de confiance
donnée, comme dans le cas de la méthode des valeurs extrémes.

D’aprés Atkinson et Shi [6, p. 514], dans le cas des comptages inclusionnaires, le parameétre & de
la loi de Pareto est le plus souvent négatif, ce qui conduit & une valeur maximale x,,, indépassable

des estimations de taille inclusionnaires, puisque z est borné par —1/£. On a en effet :
Ve RY, 2 <2y = u— (0/8) (H.25)

Selon ces auteurs, cette situation posséde un sens physique, puisque les tailles inclusionnaires
sont intrinséquement limitées par les phénoménes de décantation ou par la quantité totale de
solutés disponibles. La qualité des estimations des valeurs extrémes en est améliorée par rapport
a la méthode de Murakami [4] présentée & la section précédente. De plus, la modélisation des
queues de distribution par une loi de Pareto généralisée prend en compte ’ensemble des inclusions
détectées (et donc la densité numérale d’inclusions) dans 1’établissement de la loi de probabilité,
ce que ne permet par la méthode précédente. Elle parait donc mieux adaptée au probléme du
comptage inclusionnaire. On remarque cependant que, comme évoqué précédemment, cette analyse
statistique ne dit rien sur la répartition spatiale des inclusions et sur I’homogénéité des populations

inclusionnaires dans le lingot.
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Annexe 1

Croissance des TiN en phase solide

1.1 Introduction

Notre travail de thése s’est focalisé sur les phénoménes de précipitation et de croissance des
TiN durant la solidification de 'alliage Durimphy, en considérant que 1’évolution de la taille des
précipités en phase solide était négligeable.

Cette hypothése est acceptable dans le procédé d’élaboration & I’arc VAR. En effet, une fois la
solidification effectuée, la vitesse de refroidissement du lingot est élevée. La diffusion des solutés en
phase solide devient trés faible, empéchant ainsi toute poursuite de la réaction de précipitation. De
plus, une partie (voire la totalité) de I’azote disponible a déja été consommée lors de la formation
des inclusions pendant la solidification, ce qui diminue (voire annule) la force motrice de la réaction
de croissance.

Cependant, il apparait dans la gamme de fabrication des opérations de transformation & chaud.
Les caractéristiques de ces opérations sont regroupées dans le tableau I.1. Il est loisible de penser
que durant ces opérations, notamment celle du blooming, les diffusivités soient suffisamment élevées
pour autoriser un transport diffusif significatif des solutés vers les inclusions de TiN et augmenter

ainsi leurs tailles, si les conditions thermodynamiques s’y prétent.

TABLE I.1 — Détail des opérations ultérieures a ’élaboration

Opération | Température (°C) | Durée

« Blooming » 1280 2x16 =32h
Laminage & chaud 1230 | 200 min = 3,3h
Recuits < 1000 qq heures

Cet aspect est étudié a I'aide du logiciel DICTRA, en s’écartant un peu des réalités industrielles
afin de déterminer les tendances. Une éventuelle germination de TiN secondaires en phase solide n’a
pas été prise en compte et semble peu probable, car aucun précipité de TiN de taille nanométrique

n’a été découvert lors de l'observation d’une lame mince de Durimphy au MET (chapitre 3).

[.2 Résultats thermodynamiques (Thermo-Calc)

On considére dans toute la suite de cette annexe que la germination des TiN a eu lieu durant
la solidification de ’alliage. Les TiN présents dans le lingot sont donc uniquement susceptibles de

233



croitre ou de décroitre, indépendamment les uns des autres. Les phénoménes de coalescence ne sont
pas pris en compte. Les calculs de cinétique sont effectués en considérant connue et constante la
densité surfacique de précipités observable sur un échantillon solidifié. Celle-ci est fixée dans les
calculs & 10inclusions - mm™2, ce qui est un peu supérieur aux valeurs habituellement constatées
sur les couronnes industrielles.

En supposant que tous les précipités ont la méme taille, qu’ils sont spatialement uniformément
répartis dans le lingot, et qu’ils ont une géométrie sphérique, on peut remonter au volume moyen
de matrice entourant chaque précipité. Notons R le rayon total du volume de métal contenant un
unique TiN, ng la densité numérale surfacique de TiN (nombre de précipités par mm?) et ny la

densité volumique de précipités (nombre de précipités par mm?). On a les relations suivantes :

1
Smoy = % (I].)
Sooy = TR & R— | (1.2)
moy g .
3
4 4 1\2
Vinoy = 7R = -m [ — L3
v T 3T T T <7m5> @3)
1 3T 3
= =V 14
A i (ns) (1.4)

Considérant ng = 10 TiN-mm™2, on en déduit le rayon équivalent du volume moyen situé
autour de chaque TiN : R = 178 ym. Cette valeur sera utilisée dans toute la suite des calculs, tant
thermodynamiques que cinétiques.

Le logiciel Thermocalc permet de déterminer la fraction volumique fiy de TiN & 1’équilibre
thermodynamique, pour une composition d’alliage et une température donnée. Cette fraction volu-
mique correspond au volume occupé par les particules, rapporté au volume total du systéme. Elle
est sans dimension. A partir de la densité surfacique ou volumique en nitrures et de la fraction
volumique de nitrures, on peut remonter au rayon moyen des inclusions & 1’équilibre, toujours en
les considérant de taille identique. Les formules suivantes explicitent le passage d’une grandeur a

une autre :

4_3 3
3TN _ TTiN
= = 1.5
fv %WR3 R3 ( )
1 1 3
= ron = (fv)? <> (I.6)
™mg

Les résultats des calculs thermodynamiques pour un alliage Durimphy comportant 13 ppm
d’azote sont regroupés dans le tableau 1.2, la ligne horizontale matérialisant le passage & des tem-
pératures inférieures a la température de solidus. Les valeurs sont également illustrées sur la figure
I.1. La teneur en azote choisie ici pour ces calculs est environ deux fois supérieure & ce qui est
couramment atteint dans les produits industriels.

On constate (figure 1.1) que la fraction volumique d’équilibre est peu sensible & la température
en phase solide en dessous de la température de solidus (1413 °C). Cette remarque exclut de fait
toute possibilité de remettre en solution les précipités par un traitement thermique. Ce résultat
provient de la valeur extrémement faible du produit de solubilité des TiN en phase solide dans le

Durimphy.
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TABLE I.2 — Calculs de fractions volumiques d’équilibre de TiN avec 13 ppm d’azote total dans
’alliage Durimphy

Température (°C) | Fraction vol. d’équ. | rrin équiv. (nm) Phases
1444 1,30-10© 2.0 L + TiN
1430 5631075 6.8 L + TiN
1420 7,18-107° 7.4 L + TiN
1413 7,76-10° 7.6 ~v + TiN
1400 7,88-107° 7.7 v + TiN
1280 8,44 -107° 7.8 ~ + TiN
1230 8,53 - 1075 7.9 v + TiN
1200 8,56 - 107° 7.9 v + TiN
1100 8,61-107° 7.9 v + TiN
1000 8,63-1075° 7.9 v + TiN

700 8,68 - 1075 7.9 v + TiN
20 8,69 -10~° 7.9 ¥ + g + o + TiN + NiTi

Rayon équivalent des TiN a I'équilibre (um)
w
1

T T T T T T T T T T T T T T T 1
0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600
Température (°C)
FicURE 1.1 — Equilibre de précipitation : évolution du rayon équivalent des TiN a I’équilibre ther-

modynamique avec la température pour une densité fixée de 10 TiN - mm ™2 et 13 ppm d’azote. Le
calcul n’a pas de sens en dessous de 667 °C, car de nouvelles phases apparaissent
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La croissance pourrait en revanche étre bloquée pour des raisons cinétiques. En effet, la poursuite
de la réaction de précipitation nécessite un transport des solutés depuis la matrice vers le précipité.
En phase solide, ce transport est uniquement diffusif. L’atome d’azote, de petite taille, diffuse
dans les sites interstitiels vacants de la matrice, avec donc une mobilité importante jusqu’a des

températures assez basses. Le titane, lui, diffuse en insertion par un mécanisme lacunaire.

I.3 Calcul cinétique & température constante (DICTRA)

I.3.1 Théorie et hypothéses

On considére une particule sphérique de TiN stcechiométrique ! de rayon initial connu. La parti-
cule est plongée au centre d’une sphére de matrice austénitique (rayon R = 178 pm) de composition
initiale égale a celle du Durimphy. Le systéme est illustré figure 1.2. La température de ’ensemble
est maintenue constante et égale dans les deux phases. Les deux régions sont maillées suivant le

rayon, avec une progression géométrique (raffinement prés de U'interface).

TiN

Austénite

R systeme

FiGURE 1.2 — Schéma du systéme modélisé sous Dictra.

On fait ’hypothése de I’équilibre thermodynamique local au niveau de l'interface, ce qui crée
un gradient de concentration entre 'interface et la matrice austénitique. Celui-ci sera le moteur du

transport des solutés et de la croissance de la particule.

Le transport de soluté dans le systéme est modélisé par la loi de Fick, dans laquelle intervient
la diffusivité de chaque élément. Un bilan matiére au niveau de 'interface TiN - austénite donne
la variation de masse de TiN en fonction du flux de solutés, faisant ainsi évoluer le rayon de la
particule de TiN. La conservation de la steechiométrie de la phase TiN impose I’égalité des flux
de titane et d’azote. L’équation de diffusion est résolue numériquement dans DICTRA avec une
discrétisation sur l'axe des rayons de maniére & tenir compte des variations de la diffusivité en

fonction de la composition chimique locale 2.

1. On introduit néanmoins de trés faibles quantités des autres éléments de I’alliage (teneurs de 10710) dans la
phase TiN pour les besoins du logiciel.

2. Les modéles cinétiques de Dictra sont en fait plus compliqués puisqu’ils se basent sur la mobilité des atomes
dans le réseau cristallin.
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I.3.2 Hypothéses de calcul

On effectue le calcul avec les données du tableau [.3. Le rayon initial du TiN vaut 1pm. La
teneur choisie en azote (13 ppm) est élevée par rapport aux niveaux effectivement atteints dans le

procédé industriel. Ceci permet de mieux visualiser le phénoméne.

TABLE 1.3 — Données d’entrée du calcul « blooming »

Grandeur Symbole | Valeur

Rayon initial du TiN TTiN 1pm

Rayon de la matrice autour du TiN R | 178 pm
Température T | 1280°C

Durée iy 32h

Teneur azote wN | 13ppm

1.3.3 Reésultats du calcul

Aprés 32h de traitement & 1280 °C, le rayon de la particule est passé de 1pm & 6,7 pm. L’aug-
mentation est donc tout-a-fait significative. La figure 1.3 présente 1’évolution de la position de

I'interface en fonction du temps.

DICTRA (2013-06-21:09.37.41) :
UPPER INTERFACE OF REGION "TIN#1"

(6} (o]
| |
I I

N
|
I

POSITION_OF_INTERFACE
P
I

—h
<
(o]
N
!
T

1 [ | [ | [
@ 0 2 4 6 8 10 12
4
10 TIME

F1GURE 1.3 — Accroissement du rayon du TiN au cours du temps. Unités SI.

237



On observe un profil en deux parties avec une croissance réguliére suivie d’un palier & 6,7 pm
apreés environ 22 h. Ce palier correspond a priori a I’équilibre. Pourtant, le rayon atteint différe des
valeurs précédemment déterminées a I’équilibre (7,8 um, tableau 1.2). Aucune explication n’a été
trouvée & ce décalage.

Pour mieux comprendre comment se déroule le mécanisme de diffusion, on trace les champs des
teneurs massiques en titane et en azote a différents instants (figure 1.4). Les échelles des axes sont

adaptées de maniére & pouvoir visualiser les courbes sur la méme figure.

DICTRA (2013-06-21:11.15.18) : DICTRA (2013-06-21:11.18.00) :
TIME = 0,600,3600 TIME = 3600,36000,65000,115200

150 e 15
145 -
140 - - |
135 - 10 N
130
§125—

//‘ = Ly
120 - |
/ 5 L

115
1104 - 106

10_}05 B -
100 T T T T T T T T T 0 T T

°0123456789m@0 5 10 15
@ 10°® DISTANGE 10°® DISTANGE

(a) Evolution spatiale de la teneur en azote en début (b) Evolution spatiale de la teneur en azote en fin de
de transformation transformation

DICTRA (2013-06-21:11.06.58) :
TIME = 0,3600,50000 DICTRA (2013-06-21:11.08.41) :
TIME = 65000,70000,80000,115200

50 1 1 1 1 1
50 1 1 1 1 1 1 1
454
45 -
40| .
40 L
35+ -
> //_
_ 30 - - 30 i
= 4 L =
5 25 E o5 -
20 - o 50 i
15 i 15 -
10+ - 104 |
54 L
104 0+ 5 L
. "0 5 10 15 2 25 %0 35 40 04—
@ Tyt ) 0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20
DISTANCE 10° DISTANCE
(c) Evolution spatiale de la teneur en titane en début (d) Evolution spatiale de la teneur en titane en fin de
de transformation transformation

FIGURE 1.4 — Teneurs en azote et en titane dissous autour de l’'inclusion au cours de sa croissance.
Visualisation des couches limites, puis de 'installation de ’équilibre. Unités SI.

Pour I’azote comme pour le titane, on observe bien la mise en place d’une couche limite de

diffusion au fur et & mesure que la réaction consomme les solutés autour de la particule. En fin
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de réaction, les teneurs massiques sont pratiquement constantes et égales aux teneurs & ’équilibre
dans toute la matrice austénitique. Dans les phases initiales au contraire, la teneur a l'interface
est :

— largement inférieure a la teneur d’équilibre pour le titane (elle est proche de 0);

— largement supérieure a la teneur d’équilibre pour I’azote (elle est proche de la teneur initiale

de 13 ppm fixée au loin).

Les teneurs a I'interface sont donc bien ajustée par le modéle de maniére & obtenir un flux égal
d’azote et de titane. La diffusivité du titane étant largement plus faible que celle de l’azote, c’est le
transport de cet élément qui pilote la vitesse d’ensemble de la réaction.

La couche limite finit par atteindre le bord externe du systéme. A partir de ce moment, la
concentration au loin dans la matrice commence & diminuer. Ce phénomeéne intervient plus vite
pour l'azote car sa diffusivité est bien plus élevée que celle du titane. On constate ensuite une
homogénéisation des teneurs en solutés dans toute la région austénitique.

A la fin du calcul, les teneurs en azote et en titane ont atteint leur valeur d’équilibre. Le
ralentissement de la croissance du rayon du TiN s’explique par la diminution des gradients et par
le fait que la masse évolue comme 73 : pour une méme augmentation de masse, I’augmentation de

rayon correspondante est de plus en plus faible :

1
dr =

=—d 1.7
A prinr? " a7

I.4 Etude paramétrique

I.4.1 Teneurs en azote et en titane
Influence sur 1’équilibre thermodynamique

Les calculs précédents ont tous été conduits pour des teneurs en azote et en titane dissous de
13 ppm et 4500 ppm, respectivement. L’effet d’une diminution des teneurs en azote et dans une
moindre mesure en titane sur le rayon moyen équivalent des TiN a 1’équilibre est reporté dans le

tableau L4, la densité restant fixée & 10inclusions - mm~2 et la température & 1280 °C.

TABLE 1.4 — Fraction volumique d’équilibre et rayon équivalent moyen des TiN a ’équilibre a 1280 °C
pour différentes compositions

wN (ppm) | wri (ppm) | Fraction volumique d’équilibre | Rayon équivalent (pm)
13 4500 84-1077 78

10 4500 6,5-10~5 7.2

8 4500 51-107° 6.6

5 4500 3,2-107° 5.6

3 4500 1,8-107° 4.7

1 4500 5,210~ 3.1

8 4500 51-107° 6.6

8 4400 51-107° 6.6

8 4300 51-107° 6.6

On constate que la légére diminution de la teneur en titane (deuxiéme partie du tableau) n’a
aucune influence sur la fraction volumique d’équilibre de TiN. En revanche (cf. figure 1.5), une
diminution de la teneur en azote abaisse considérablement la fraction volumique d’équilibre, ce

qui se traduit par un rayon moyen des inclusions beaucoup plus faible : on passe de 7,8pum a
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F1GURE 1.5 — Influence de la teneur en azote sur le rayon équivalent moyen des TiN & I’équilibre

3,1 um lorsque la teneur en azote vaut 1ppm. Ceci s’explique simplement en écrivant le quotient

réactionnel de la réaction de formation des nitrures et la constante d’équilibre :

1 1
QTiN B — et KTiN(T) =

= 1.8
YTiWTi * YNWN ’YTiWSr? "VNwlilq (L8

L’expression du quotient réactionnel (équation 1.8) indique que le titane et ’azote jouent un role
équivalent. La teneur en titane est fixée par les spécifications de ’alliage et ne peut étre fortement
diminuée, alors que la teneur en azote peut étre la plus faible possible : les variations envisageables
sont bien plus importantes (facteur 5 entre 10 ppm et 2ppm par exemple). C’est donc bien la
teneur en azote résiduel qui controdle la fraction volumique d’équilibre et la taille moyenne des TiN
a I’équilibre, pour une densité de TiN donnée.

Influence sur la cinétique

On se place a différentes teneurs en azote dissous, et on effectue le calcul cinétique de croissance
des TiN dans les conditions de la transformation & chaud. La figure [.6 montre 'augmentation de
rayon des TiN durant 32h en fonction de la teneur en azote. Les échelles sont identiques de maniere
& pouvoir directement comparer les graphiques.

Logiquement, plus la teneur en azote est élevée, plus le rayon final des TiN obtenu est impor-

tant. La croissance du rayon est également d’autant plus rapide que la sursaturation initiale est

importante. On remarque que le palier est systématiquement atteint aprés quelques heures.

I[.4.2 Influence de la température sur la croissance

La figure 1.7 regroupe les courbes d’évolution du rayon de la particule de TiN en fonction du
temps pour trois températures différentes. On constate logiquement que la diffusion est plus lente
lorsque la température diminue, sans pour autant conduire & un blocage significatif de la croissance
du précipité a 1230°C.
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DICTRA (2013-06-26:18.59.47) :

UPPER INTERFACE OF REGION "TIN#1"

DICTRA (2013-06-26:18.56.51) :

UPPER INTERFACE OF REGION "TIN#1"
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DICTRA (2013-06-26:18.57.36) :

UPPER INTERFACE OF REGION "TIN#1"

DICTRA (2013-06-26:18.58.27) :
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DICTRA (2013-06-27:17.05.51) :
UPPER INTERFAGE OF REGION "TIN#1"

11 ! !

10 L
o L
& L
7 L

6+ L

5 L
4 L
3_ -

2—/ :
1 T T T T T T T T T

4 6 8 10 12 14 16 18 20
TIME

POSITION_OF_INTERFACE

-
o
&

Py
o
.o
<%
n

(e) 1ppm N

FIGURE 1.6 — Evolution du rayon des TiN au cours du temps. Influence de la teneur en azote
initialement présente dans 'acier. 55 h de maintien (les temps sont exprimés en secondes et les rayons
en metres sur les figures).
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DICTRA (2013-06-25:11.33.42) :

g DICTRA (2013-06-21:09.37.41) : DICTRA (2013-06-25:1134.35) :
UPPER INTERFAGE OF REGION "TINi#1 O T EGION "TiNi o ER INTEREAGE OF REGION *TIN#{*"
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F1GURE 1.7 — Croissance du TiN pour 3 températures. Mise en évidence du blocage cinétique de la
réaction a basse température.

1.4.3 Influence de la densité de nitrures

Augmenter le nombre de germes permet de répartir la masse de nitrures devant précipiter
sur un plus grand nombre de particules, ce qui diminue la valeur de R (équation 1.2), d’ou au
final des tailles de nitrures plus faibles. La fraction volumique d’équilibre est indépendante de la
densité de germes et vaut toujours 8,4 - 107° pour 13 ppm d’azote initial. Le rayon suit une loi en
1/4\/ns (équation I.6) qui se traduit par un rapprochement asymptotique de la courbe vers I’axe des
abscisse, comme la figure 1.8 le montre bien. Au niveau cinétique, I’équilibre thermodynamique est
également plus rapidement atteint car les distances que les solutés doivent parcourir par diffusion
diminuent. L’uniformité de la répartition spatiale des précipités est cependant importante pour

bénéficier au maximum de ’augmentation de la densité numérale de particules.
8,0
7,0
6,0
5,0
§4,o | ~

3,0 —

2,0

Rayon équivalent a I'équilibre des TiN

1,0

0,0

0 10 20 30 40 50 60 70 8 90 100
Densité surfacique de TiN (nb.mm-?)

FIGURE 1.8 — Evolution du rayon équivalent a I’équilibre des TiN en fonction de la densité surfacique
de TiN. T = 1280 °C. Initialement, wx = 13 ppm.

1.5 Conclusion

La transformation a chaud du lingot en bloom s’effectue & haute température durant plusieurs
heures. A cette température, la diffusion de I’azote et du titane est suffisamment rapide pour
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permettre la poursuite de la réaction de précipitation des nitrures de titane, sous réserve que
I’équilibre de précipitation ne soit pas atteint dés la fin de la solidification.

Les paramétres influencant la taille finale des TiN sont donc essentiellement :

— la teneur initiale en azote;

— la densité volumique de TiN ;

— la répartition spatiale des nitrures dans le lingot VAR.

Une expérience a été réalisée & Imphy au CRPC par V. Perrin-Guérin et Ph. Guichard en
placant un échantillon prélevé sur un lingot VAR dans un four de traitement thermique durant
30h. Un comptage inclusionnaire a été réalisé avant et aprés traitement thermique. L’oxydation
superficielle de la plaquette échantillon a été éliminée par un polissage avant le deuxiéme comptage.
L’augmentation observée des tailles inclusionnaires est inférieure & la précision des mesures (de
Pordre de 1 pm). Ceci indique qu’actuellement, au niveau industriel, la croissance des inclusions de
TiN en phase solide durant le blooming reste probablement marginale du fait des faibles teneurs
en azote libre disponibles aprés la précipitation des inclusions pendant la solidification du lingot
VAR.
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Annexe J

Expériences de dissolution de TiN

J.1 Dissolution d’une pastille de TiN au four VIM

L’expérience consiste & immerger une sphére de TiN fritté steechiométrique dans un bain liquide
de Durimphy de composition modifiée : base fer, 18%Ni, 9%Co, 5%Mo, sans titane. Le suivi de la
cinétique de dissolution s’effectue par prélévements successifs de métal liquide pour déterminer la
composition chimique du bain au fil du temps. La connaissance des teneurs en titane et en azote
libre dans le bain doivent permettre de suivre I’avancement de la réaction chimique.

On détaille dans un premier temps le protocole expérimental. Un calcul thermodynamique
permet de s’assurer que la dissolution est possible dans les conditions de ’expérience. On expose
enfin les différents modeéles qui seront utilisés pour traiter les résultats et déterminer la cinétique
de dissolution des TiN.

J.1.1 Protocole expérimental

10kg d’alliage ont été élaborés & Imphy avec la composition suivante (Durimphy sans titane) :
base fer, 18%Ni, 9%Co, 5%Mo. A I'instant initial, le métal est liquide, et sa température stabilisée
a 1550°C. Cette température correspond a peu prés a la température de travail au four VIM
industriel, et est maintenue constante tout au long de l'expérience. Un échantillon est prélevé
avant le début de 'expérience afin de garantir la composition chimique initiale du bain.

Le four VIM est placé sous vide dynamique primaire (pression d’environ 0,1 mbar). Ceci doit
permettre de maintenir une teneur en azote la plus faible possible. Une agitation importante du
bain par les forces électromagnétiques est préférable afin d’homogénéiser au mieux le liquide.

A Vinstant initial, une pastille de TiN fritté est introduite dans le bain via le sas. Le TiN flotte
en surface du bain, de sorte que seule sa surface inférieure est susceptible de réagir en contact avec
le métal liquide. Un prélévement du métal liquide par crayons pré-vidés est effectué a intervalles
réguliers. L’ensemble de ’expérience dure 1 h.

Les crayons sont caractérisés chimiquement : on mesure leur teneur globale en Ti et en N par
ICP et IGA, respectivement. A partir de ces analyses, connaissant également la pression partielle
en azote (assimilée & la pression totale régnant au dessus du bain) et la géométrie de la partie
immergée du TiN, on peut prédire la cinétique de dissolution du TiN. En fin d’expérience, la

pastille de TiN peut étre récupérée au moyen d’une canne.
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J.1.2 Calcul thermodynamique préliminaire de dissolution

Les données nécessaires au calcul thermochimique sont regroupées dans le tableau J.1. La
constante thermodynamique de solubilité des nitrures est tirée de l’article [69]. On considére une

pastille cylindrique de rayon initial connu, totalement plongée dans le bain.

TABLE J.1 — Données du probléme

Nom | Grandeur Valeur

Masse du lingot Macier 10kg

Masse volumique de ’acier Pacier 7.8-103kg - m—3
Masse molaire Ti My 479-103g-mol !

Masse molaire N My 14-1073 kg - mol !

Masse volumique du TiN PTIN 5,22 -103kg - m—3
Température T 1550°C = 1823,15 K

Produit de solubilité Krin | logyg Kming = —15780/T + 5,63

Le produit de solubilité est calculé a la température de travail (1550 °C) :

15780

Kring = 1077 363 —94.1074 (J.1)

Comme on préfére par la suite raisonner avec les titres massiques vrais, on multiplie cette

constante par 1074, Cela donne :
Krin = 9,4-1078 (J.2)

Systéme fermé

La réaction de dissolution libére 1 mole de Ti et 1 mole de N pour 1 mole de TiN consommée.
En notant §éq I’avancement volumique de la réaction a I’équilibre, et en négligeant les coefficients

d’activité, on a :

Krin = wri - wN (J.3)
+ Mty o My
— -1, " J.4
geq PDY geq Pacier ( )
’ MTIMN
= (geq)2 3 (J5)
Ppy
= §éq =92,5mol - m™3 (J.6)

On peut calculer les titres massiques a ’équilibre :

M

Wi = eq* = 568 ppm (1.7)

Pacier

/ M,

Wil = €, - — = 166 ppm (J.8)

Pacier

La réaction de dissolution consomme finalement :
/ / Macier -1
Seq = Eeq " VDY = Eoq - =1,19- 107" mol (J.9)
Pacier
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On peut en déduire la variation de masse pour chaque élément dans le bain d’acier :

Amri = eq - Mri = 5,688 (J.10)
AmN = eq - Mn = 1,66g (J.11)
Amin = —eq - MTin = —7,34 g (J.12)

Si initialement la masse de TiN est supérieure & 7,34 g, alors I’équilibre pourra étre atteint.
Dans le cas contraire, la réaction de dissolution sera totale et l’avancement limité par la masse

initiale de TiN immergée dans le bain.

Prise en compte de la dénitruration par le vide

Lorsque 'expérience se déroule sous vide, la dénitruration du bain permet d’éliminer une partie
de l'azote. Dans ce cas, la réaction de dissolution est favorisée. Supposons que la constante de
Sieverts vaille Kx/vx = 300 - 1076 et que la pression partielle d’azote dans le four reste maintenue

4 1-10"! mbar. On a alors & I’équilibre de dénitruration :

- KN PN2
N Py

= 3,0 ppm (J.13)

Le double équilibre de dissolution et de dénitruration impose alors la teneur en titane :

Kt
W = N = 00313 = 3,13% (J.14)
WN YTiVN

Le titane en solution provenant de la dissolution du TiN, on peut calculer le nombre de moles

nécessaires pour atteindre I’équilibre de cette réaction :

ACS = w3 . ”Mi — 5102,3mol - m > (J.15)
Ti
foq = ACSI - TZaﬁi” — 6,54 mol (.16)
acler

On en déduit les variations de masse :

Amri = eq - Mmi = 313 ¢ (J.17)
Amrin = —Eeq - Mrin = —404¢ (J.18)

Dans le cas ou la réaction de dénitruration est trés efficace, il faut une masse initiale de TiN
beaucoup plus importante pour atteindre I’équilibre (soit 404 g de TiN).

J.1.3 Résultats de I'expérience

Une pastille de TiN fritté, fournie par 'entreprise Neyco, de 37g, de diamétre 48 mm et de
hauteur 4 mm a été déposée dans un bain de 10kg de Durimphy modifié, sous vide primaire. Elle
s’est brisée en deux lors de son introduction du fait du choc thermique. 11 prélévements ont été
réalisés durant 1h pour suivre la dissolution du TiN.

A notre grande surprise, aucune dissolution n’a eu lieu. Les deux morceaux de la pastille ont

pu étre récupérés intacts aprés 1h de traitement. La caractérisation du bain en fin d’expérience
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donne les teneurs suivantes :

wn = 4,4ppm

wri < 5ppm

Au vu des ces résultats, le nitrure de titane apparait tout particuliérement stable. Aucune
cinétique de dissolution n’a donc pu étre déterminée par cet essai.

J.1.4 Conclusion sur la dissolution d’une pastille de TiN

Une expérience de dissolution d’une pastille de TiN dans un bain d’acier sans titane a été
réalisée & Imphy. L’analyse de la teneur du bain en titane et azote par prélévements réguliers
devait permettre de suivre les réactions de dissolution de la pastille et de dénitruration du bain
avec le vide. Un modéle cinétique associé & ces deux réactions aurait ainsi pu étre validé.

Des calculs thermodynamiques ont été effectués pour s’assurer de la possibilité d’une dissolution
large du nitrure. En élaborant 10kg de Durimphy modifié, on peut espérer dissoudre, & l’équilibre,
au minimum 7,4g de TiN et au mazimum 404 g si la dénitruration par le vide est trés efficace.

En pratique, aucune dissolution de la pastille n’a pu étre mise en évidence : aprés 1h d’expé-
rience, le bain métallique conservait un titre massique en titane inférieur a 5ppm et une teneur
en azote de l'ordre de 5 ppm. Ce résultat est déroutant. Une explication pourrait étre un défaut de
mouillage de la pastille de TiN par le métal liquide, du fait d’une peau oxydée en surface ou d’une

faible affinité entre les deux milieux.

J.2 [Expérience de goutte d’acier posée sur une pastille de
TiN

L’expérience inverse a été tentée : une goutte d’acier maraging sans titane a été déposée et
maintenue liquide sur une pastille de TiN fritté (figure J.1). Aprés 1h de maintien, la goutte est
solidifiée, puis découpée par le milieu. L’interface entre la pastille de TiN et le métal a été observée
au MEB et analysée & la microsonde de Castaing.

F1GURE J.1 — Photographie de la goutte posée sur la pastille de TiN aprés solidification

Le profil du titre massique en titane est tracé sur la figure J.2 & partir de la zone de TiN fritté
en direction de I'acier. On observe des oscillations importantes de la teneur en titane, qui passe de
0,6 & 1,9% sur 300 um. Ces oscillations ont pu étre attribuée a la microségrégation qui s’est créée
entre les dendrites durant la solidification. Les valeurs pour ’azote ne sont pas fiables, car elles
sont trop proches des limites de détection de la microsonde.

Cette expérience suggére donc une dissolution de la pastille de TiN dans Uacier liquide, puisque

la teneur en titane s’éleve 4 1% environ. Cette valeur a été confirmée par un dosage par ICP de
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F1GURE J.2 — Profil en titane et azote établi par microsonde a partir de la pastille de TiN frittée
(gauche) vers P’acier solidifié (droite). Les teneurs ont été divisées par 10 dans la zone frittée de maniére

4 conserver une échelle adaptée aux teneurs mesurées dans ’acier.
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la goutte de métal apres polissage de la zone ayant été en contact avec le TiN fritté.

J.3 Test du bouton au four & bombardement électronique

Un échantillon de 2kg de Durimphy & la composition nominale a été refondu dans un creuset
froid de forme hémisphérique au four & bombardement électronique du laboratoire. Le faisceau a été
réglé de maniére & réaliser un test du bouton, c’est-a-dire a rassembler les inclusions en un radeau
au centre du bouton sous 'effet Marangoni. Le bouton est rapidement solidifié dés la coupure du
faisceau électronique. Le radeau inclusionnaire a été observé au MEB : on y distingue des oxydes
d’alumine, et plus curieusement de titane. En revanche, aucun nitrure de titane n’a pu étre repéré
dans ce radeau inclusionnaire, alors méme que le métal de départ en contenait. L’expérience suggére

donc plutot leur dissolution.

J.4 Conclusion

La dissolution des nitrures de titane semble attestée par ’expérience de goutte posée, et dans
une moindre mesure par l’expérience de refusion de ’acier maraging au four & bombardement
électronique. Cependant, I'introduction d’une pastille de TiN fritté dans un bain d’acier maraging
sans titane n’a pas permis d’observer cette dissolution et d’en déduire une loi cinétique. Aucune
explication définitive n’a pu étre donnée & ce résultat. Un défaut de mouillabilité de la pastille ou
la présence d’une peau oxydée entre le métal et la pastille figurent parmi les hypothéses privilégiées

pour tenter d’interpréter le résultat inattendu de cette expérience.
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Précipitation des inclusions de nitrure de titane (TiN) dans un acier maraging au cours de sa refusion a
I'arc électrique sous vide (VAR)

Résumé :

Le titane contenu dans un acier maraging se combine avec I'azote résiduel pour former des inclusions de nitrure de
titane (TiN), néfastes du point de vue des propriétés en fatigue de l'alliage. La compréhension de leur origine doit
permettre de trouver les moyens de réduire leur taille.

Des expériences de Sieverts ont été réalisées pour étudier d'un point de vue thermodynamique et cinétique les
réactions de dénitruration de l'alliage et de précipitation des TiN. Au regard de ces expériences et des données
thermodynamiques disponibles dans la littérature et compte-tenu des teneurs en azote résiduel, la formation des TiN
est supposée avoir lieu lors de la solidification sous I'effet de la ségrégation interdendritique.

Un certain nombre d'inclusions de TiN sont associées a un germe de type oxyde ou sulfure. L'observation au MET
d'une de ces inclusions mixte révele I'existence d’une relation d'orientation entre le nitrure TiN, un sulfure CaS et un
spinelle MgAl,OQ,, ce qui suggere une croissance par épitaxie du TiN sur ces deux germes. L’étude a été complétée par
des calculs ab initio d’énergies de surface et d’énergies d’adsorption. Ces travaux appuient I'hypothése d'une
germination hétérogéne des nitrures de titane sur des particules préexistantes et stables dans I'acier liquide.

Un modele numérique de précipitation couplée a la ségrégation interdendritique a été développé puis intégré au
logiciel SOLAR simulant la solidification du lingot VAR. Ces calculs quantifient I'influence déterminante sur la taille des
plus grands nitrures de la teneur initiale en azote, de la densité de germes, et du temps local de solidification.

Mots-clefs : acier maraging, dénitruration, précipitation, TiN, VAR.

Precipitation of Titanium Nitride (TiN) inclusions in a Maraging Steel during the Electric Vacuum Arc
Remelting (VAR)

Abstract:

The titanium contained in maraging steels combines itself with residual Nitrogen to form Titanium nitride precipitates
(TiN), which are detrimental to fatigue properties. Understanding their formation may give some ways to reduce their
sizes.

A Sieverts apparatus was used to study denitriding reactions and precipitation reactions from a thermodynamic and
kinetic point of view. According to these experiments, to thermodynamical data from literature, and to the Nitrogen
content in the steel, the TiN inclusions are supposed to form during the solidification of the steel thanks to
interdendritic segregation.

A certain number of the TiN inclusions are found under SEM observations to be located next to another oxide or sulfur
particle. A TEM observation reveals the existence of an orientation relationship between a nitride, a sulfur CaS and a
spinel MgAl,0,. It suggests an epitaxial growth of the TiN on these two germs. This study was completed with ab initio
calculations of surface energies and adsorption energies. This work supports the hypothesis of a heterogeneous
nucleation of the Titanium nitrides on preexisting, stable particles in the liquid steel.

A numerical model of the precipitation coupled to the interdendritic segregation of solutes is developed and
introduced in the SOLAR software modelling the VAR ingot solidification. It evaluates the determinant influence of the
initial Nitrogen mass fraction, germ number density and local solidification time on the TiN sizes.

Keywords: maraging steel, Nitrogen removal, precipitation, TiN, VAR.
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