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Résumé

Les cermets TiC-Ni ont été développés par explosion thermique à partir de différents

mélanges de poudres (Ti, C, Ni et X, où X = Cr, Mo ou W), densifiés par pressage à chaud

sous charge cyclique (compression réactive). Le procédé étudié a été réalisé en une seule

étape et dans le même dispositif expérimental. En effet, la procédure consiste en une étape de

chauffage jusqu'à 1300°C, suivie d'un maintien isotherme sous une charge de compression

cyclique de 32 MPa. La combustion par explosion thermique de l'échantillon précompacté à

froid est ensuite initiée pendant le chauffage à une température d'environ 1000°C. Cette

température est indépendante de la composition du mélange de départ. L'ajout d'éléments

réfractaires tels que le Cr, Mo ou W influence sensiblement la température de combustion

maximale (Tmax), la composition chimique, la microstructure et par conséquent les propriétés

des cermets étudiés. Outre cela, Tmax. diminue en présence de ces éléments réfractaires.

L'application de la technologie proposée a assuré une densité élevée de cermet TiC-Ni, bien

que ces ajouts aient ralenti le processus de densification. La caractérisation par MEB a montré

que seul le Mo ou le W favoriserait la formation d'une structure caractéristique à morphologie

"core-rim", constituée principalement de carbures mixtes (Ti, Mo)C ou (Ti, W)C, issus d'un

mécanisme de dissolution reprécipitation. Néanmoins, des valeurs de dureté relativement plus

élevées ont été obtenues assurant un bon comportement à l'usure. Grâce à l'addition de Mo, W

ou Cr, la formation de couches d'oxyde complexes stables améliore la résistance à l'oxydation

des cermets à base de TiC-Ni. D'autre part, le comportement à la fatigue thermique - fluage

n'a pas été sensible à l'ajout d'éléments réfractaires.

Mots clés:

Cermet - Explosion thermique - Microstructure core-rim - Diffraction des rayons X -

Microscopie électronique à balayage – Frottement et usure - Fatigue thermique-fluage.



Abstract

TiC-Ni cermets were developed by thermal explosion using different powder mixtures (Ti, C,

Ni and X, where X = Cr, Mo or W) and subsequently densified by hot pressing under cyclic

load (reactive compression). The studied process was carried out in a single step and in the

same experimental device. Indeed, the procedure consists of a heating step up to 1300°C,

followed by an isothermal dwelling under a cyclic compressive load of 32 MPa. Thermal

explosion combustion of the cold precompacted sample is then initiated during heating at a

temperature of about 1000°C. This temperature is independent of the starting mixture

composition. The addition of refractory elements such as Cr, Mo or W substantially

influences the maximum combustion temperature (Tmax), the chemical composition, the

microstructure and consequently the properties of the studied cermets.

Beside this, Tmax. decreases in presence of these refractory elements. The application of the

proposed technology ensured a high density of TiC-Ni cermet, although these additions

slowed down the densification process. Characterization by SEM showed that only Mo or W

favored the formation of a characteristic structure with a "core-rim" morphology, mainly

consisted of mixed carbides (Ti, Mo)C or (Ti, W)C, from of a dissolution-reprecipitation

mechanism. Nevertheless, relatively higher hardness values were obtained ensuring good

wear behavior. Thanks to the addition of Mo, W or Cr, the formation of stable complex oxide

layers improves the TiC-Ni-based cermets oxidation resistance. On the other hand, the

thermal fatigue-creep behavior has not been sensitive to the addition of refractory elements.

Keywords:

Cermet – Thermal explosion - Core-rim microstructure - X-ray diffraction - Scanning electron

microscopy – Friction and wear - Thermal fatigue - creep.



ملخص

المختلفة حیقاالمسباستخدام خلیط من (explosion thermique)بواسطة انفجار حراريiN -TiCسیرمیت التم تطویر 

)Ti ،C ،Ni وXحیث ،X=Cr ،Mo أوW (ثم تم تكثیفھا بالضغط الساخن(compression à chaud)ضغط تحت

العملیة أجریت في مرحلة واحدة و في نفس الجھاز علما ان .مسببا عملیة التلبید التفاعلي(charge cyclique)دوري

دقیقة 60، تلیھا استراحة لمدة درجة مئویة1300التدفئة التى تصل إلى في الواقع، فإن الإجراء یتكون من خطوة. التجریبي

یبدأ الاحتراق الحراري للعینة أثناء التسخین عندما تبلغ درجة .32MPaبقوة(charge cyclique)تحت ضغط دوري

ھذه الحرارة مستقلة عن تركیبة الخلیط الاولي كما ان إضافة العناصرالمقاومة للحرارة . درجة مئویة1000الحرارة حوالي 

-تؤثر إلى حد كبیر علىWأو Moأو Crمثل  البنیة -الكیمیائي،یب الترك-، )xTma(درجة حرارة الاحتراق القصوى :

بالإضافة إلى ذلك ھذه العناصر الحراریة تقلل . خصائص السیرمیت الذي تمت دراستھعلىفي النھایةالمجھریة، و

.Tmax.تضمن كثافة عالیة للسیرمیت تطبیق التكنولوجیا المقترحةكما انNi-TiC على الرغم من أن ھذه الإضافات ،

یكونان بنیة Wأو Moأن )EB)Mالتوصیف بواسطة المجھرالالكتروني الماسحأظھر. أدت إلى إبطاء عملیة التكثیف

C(Ti, W)أوC(Ti, Mo)مختلطةالتي تتكون بشكل رئیسي من الكربیدات ال،"rim -core"مورفولوجیا ممیزة ب

تم الحصول على أعلىالمجھریةالبنیة ھذهبفضل(dissolution-reprécipitation).الناتجة عن آلیة إذابة و ترحیل

أكسید معقدتكوینؤدي الى، تCrأو Wأو Moإضافة ,ذلكعلاوة على. صلابة نسبیاً ضامنة لاحسن سلوك التآكلللمةقی

من ناحیة أخرى، لم یكن سلوك الزحف والتعب . Ni-TiCمقاومة الأكسدة للسیرمیتعلى شكل طبقات محسنامستقرو

ا تجاه إضافة العناصر المقاومة للحرارة)fluage-fatiguethermique(الحراري .حساسً

/الكلمات المفتاحیة :

المجھر الالكتروني –تقنیات انعراج الاشعة السینیة –البنیة المجھریة –الانفجار الحراري –سیرمت 

التعب الحراريالزحف و–الاحتكاك والتاكل –الماسح 
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INTRODUCTION

Les matériaux frittés ont connu, ces dernières années, un essor considérable. Ils

concernent aussi bien les métaux et les alliages que les céramiques, les matériaux hautement

réfractaires et les cermets, particulièrement ceux à base Ti-Ni. L’exploitation des propriétés

de ces matériaux, n’a été possible que grâce au développement de nouvelles compositions et

la prospection de  nouvelles voies de densification et de frittage.

Des techniques non conventionnelles sont régulièrement mises en œuvre, toujours

dans la perspective d’intensifier les mécanismes du frittage et d’éliminer la porosité

résiduelle, souvent préjudiciable aux propriétés des matériaux frittés. Parmi les techniques

prometteuses, l’association de la combustion autopropagée, basée sur le déroulement d’une ou

de plusieurs réactions exothermiques et du frittage sous charge. Cette voie d’élaboration

assure d’une part, la formation de la structure avec les constituants recherchés et d’autre part,

la densification du matériau. Cette technique offre donc la possibilité d’écourter le cycle

d’élaboration et, par conséquent de minimiser les effets néfastes causés par les longs

maintiens du frittage conventionnel. Cette méthode est toute adaptée pour l’élaboration des

cermets, parmi lesquels les cermets à base de carbure de titane-nickel.

C’est sur cette base qu’a été formulé le sujet de cette thèse de Doctorat. La

concrétisation de cette idée a été donc le principal objectif de ce travail, et les résultats

expérimentaux obtenus ont permis de tirer de riches enseignements, susceptibles de trouver

des applications dans le domaine de l’élaboration des cermets.

Ces résultats ont été largement élucidés sur la base des données théoriques et

bibliographiques, développées dans le premier chapitre de ce travail. L’étude de nombreux

travaux est un résumé des techniques d’élaboration de différents cermets à base de TiC-Ni,

Ti(C, N) et traite de l’influence des additions sur leur structure et leurs propriétés.
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La formation de carbures à morphologie spécifique ou structure « core-rim » a fait l’objet

d’une attention particulière dans cette étude bibliographique. Il a été établi que cette structure,

résultant d’ajouts d’éléments tels que le molybdène ou le tungstène, est à l’origine d’un

changement notable des propriétés de ce type de matériaux.

De nombreuses techniques d’élaboration et de caractérisation ont été largement

abordées dans le chapitre deux de cette thèse. Parmi ces méthodes, on peut citer la

microscopie à balayage (MEB) avec appréciation quantitative (EDS), les mesures de dureté à

l’échelle microscopique et nanométrique, la diffraction des rayons X (DRX) et l’analyse

calorimétrique différentielle à balayage (DSC). Des tests tribologiques et de résistance à

chaud ont été mis à profit pour mener à bien la caractérisation des cermets produits selon les

différentes variantes de fabrication. Les investigations des propriétés spécifiques de ces

matériaux, en particulier la résistance à la fatigue thermique-fluage, ont nécessité la

conception d’un montage spécial.

Les résultats des investigations structurales sont exposés dans le chapitre III. Un

intérêt particulier a été accordé aux conditions de formation de la structure « core-rim » tant

d’un point de vue de la composition des mélanges de poudres de départ; que de celui de la

variante d’élaboration mise en œuvre. Les ajouts de Mo ou de W, contrairement au Cr,

conduisent à la formation d’une structure « core-rim » constituée des carbures mixtes (Ti,

Mo)C ou (Ti, W)C, lorsque la combustion en mode explosion thermique suivie d’un maintien

sous charge, est appliquée.

Les résultats des autres investigations sont développés dans chapitre IV. On retient que

l’apparition de la structure « core-rim » est à l’origine de changements appréciables des

propriétés des cermets à base de TiC-Ni. La tenue à l’usure a été sensiblement améliorée,

particulièrement en présence du Mo. La résistance à la fatigue thermique-fluage, par contre
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n’a pas été sensible aux additions des éléments réfractaires. L’effet maximal des additions a

été observé lors des tests d’oxydation à chaud, spécialement pour les cermets contenant le Mo

ou le W.

L’essentiel des résultats expérimentaux est regroupé dans la conclusion finale. Enfin,

des perspectives seront formulées à la fin de cette étude.
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I. Synthèse bibliographique

I. 1 Matériaux durs

Les matériaux possédant une dureté élevée et susceptibles d’être utilisés

pour la confection des différents outils de travail sont souvent classés en fonction de la nature

de leur liaison chimique (fig. I. 1).

Figure I. 1 Classification des matériaux durs selon la nature de leurs liaisons
chimiques [1, 2].

On retrouve les matériaux à :

 Caractère métallique : (borures, carbures et nitrures de métaux de transition).

 Caractère covalent : (borures, carbures et nitrures de silicium, d’aluminium, de bore,

ainsi que le diamant).

 Caractère ionique : (oxydes d’aluminium, de zirconium, de titane et de

béryllium…).

Il existe une relation directe entre la distance atomique et la dureté : plus

faible est la distance plus grandes seront l’énergie de liaison et la dureté [1].
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Les rayons ioniques du bore (0,23Å), de l’azote (0,10 à 0,20 Å) et du

carbone (0,16Å) étant plus petits que ceux de l’oxygène (1,32Å), les mailles cristallines des

borures, nitrures et carbures sont plus petites que celles des oxydes correspondants. Leur

énergie de liaison est plus forte, il en résulte alors une plus grande résistance.

Les propriétés d’un matériau varieront en fonction de la position de celui-ci

dans la figure I. 1. Ainsi, les matériaux à caractère métallique présentent en général une

bonne ténacité et une bonne adhérence, par contre les matériaux à caractère covalent montrent

une dureté très élevée et enfin, les matériaux à caractère ionique se distinguent par une bonne

stabilité chimique.

Cette classification sert à comprendre le comportement de ces matériaux

durs pour la fabrication des outils et particulièrement ceux destinés au travail des aciers et

alliages [2].

I. 2 Propriétés mécaniques et physiques des composants durs

Les propriétés de divers matériaux durs données dans le tableau I. 1, parmi

lesquels ceux destinés à la fabrication des cermets, demeurent très tributaires de la technique

d’élaboration. Il existe ainsi, un grand nombre de composés possédant une dureté élevée.

Cependant, pour réussir la conception d’un matériau tel qu’un cermet par exemple, il est

nécessaire de faire un bon choix des composants de départ ainsi qu’une bonne sélection de la

technique d’élaboration, en tenant compte des critères thermodynamiques, mécaniques et

physiques, qui conditionnent sensiblement le résultat de cette technique.

Les caractéristiques qu’on peut tirer de ce tableau sont les suivantes :

 Tous ces matériaux possèdent une dureté et un point de fusion élevés.

 Comme la fragilité est liée à la dureté, les matériaux à liaison ionique exhibent une

faible résistance à la fissuration.
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 Le module d’Young des matériaux à liaison ionique est le plus faible.

 Le coefficient de dilatation thermique (CDT) augmente, en allant des matériaux à

liaison covalente vers les matériaux à liaison métallique, en passant par les

matériaux à liaison ionique.

Tableau I. 1 Propriétés mécaniques et physiques des matériaux durs [3].
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I. 2 Propriétés mécaniques et physiques des composants durs

En regard de ces caractéristiques exceptionnelles de dureté et de stabilité, le carbure de

titane est un des principaux constituants des cermets et autres outils de coupe. Un intérêt

particulier a été donc accordé à ce carbure dans cette partie bibliographique.

I. 2. 1 Structure cristalline

Le carbure de titane, comme le nitrure de titane, cristallise dans le système

cubique à faces centrées (c.f.c), de type NaCl. Les paramètres de leurs mailles respectives (a)

sont très proches (aTiC = 0,4328nm et aTiN = 0,4241nm). Dans la maille, les atomes de titane

forment un réseau cubique à faces centrées, alors que les atomes de carbone ou d’azote sont

localisés dans les interstices octaédriques et parfois même tétraédriques (fig. I. 1).

Bien que le TiC soit classé comme matériau à liaison métallique, il a aussi

un degré de liaison covalente. La nature covalente (entre les atomes métal – carbone et métal)

résulte de l’interaction entre l’état 2p du carbone et l’état d du métal, et aussi de l’interaction

entre les atomes métalliques. La nature ionique résulte du transfert d’électrons du métal vers

le carbone. La dureté élevée est expliquée par le caractère covalent, par contre, les

conductivités électrique et thermique sont liées au caractère métallique de la liaison. Le

carbure de titane possède donc une liaison mixte, semi-métallique et semi-covalente, d’où ces

propriétés spécifiques. Il faut noter qu’exceptionnellement, TiC peut comporter également

une liaison ionique, lorsqu’une quantité d’oxygène est dissoute dans sa maille cubique, lors de

l’élaboration ou des traitements [4].

I. 2. 2 Les composés TiCx dans le diagramme de phases Ti-C

Le diagramme de phases du système Ti-C est montré dans la figure I. 2. La

phase c.f.c du carbure de titane, (TiCx) possède un large domaine d’existence (0,5< x <0,98),

avec un paramètre de maille « a », qui varie en fonction de la composition, (fig. I. 3). Ce

comportement est expliqué par la présence de lacunes de carbone dans le réseau. La valeur
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maximale du paramètre « a » de TiCX, est obtenue pour un rapport C/Ti ≈ 0,85 et non pour

TiC stœchiométrique. Le carbone est un élément stabilisant la phase α du titane. Sa solubilité

maximale dans la phase hexagonale de titane est très faible (d’environ 1,6% at.) à une

température inférieure à 920°C et la solubilité dans la phase β de titane est inférieure à 0,7%

at. à une température inférieure à 1670°C.

Les propriétés mécaniques et physiques des matériaux durs sont données dans le tableau I. 1

Figure I. 2 Diagramme de phases du système Ti-C [4].

Figure I. 3 Variation du paramètre de la maille de TiC en fonction de la composition [4].
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I. 3. 1 Caractéristiques et propriétés

I. 3. 1. 1 Quelques caractéristiques atomiques du carbone et du titane

Dans le tableau I. 2 sont exposées les valeurs de l’électronégativité, le

numéro et le rayon atomique de C, N et Ti. Il est à noter que l’électronégativité d’un élément

n’est pas une valeur fixe, car elle dépend de l’état de valence et que le rayon atomique peut

aussi varier, car la taille est associée à une fonction d’onde et à son état d’hybridation.

Cependant, ces valeurs donnent une très bonne idée de comparaison.

Tableau I. 2 Electronégativité et rayon atomique du carbone et du titane [4]

Elément C N Ti

Electronégativité 2,5 3,0 1,5

Numéro atomique 6 7 22

Rayon atomique (nm) 0,078 0,074 0,1467

Les facteurs qui déterminent la nature d’un composé sont les caractéristiques atomiques

jouant un rôle important dans la formation d’un carbure [4].

 La différence d’électronégativité entre un élément et un autre. Il est à noter que pour la

formation du carbure de titane, cette différence est importante.

 La taille respective des atomes. Le carbone possède un rayon atomique très petit. Lorsque

la différence de taille est grande, la formation d’un composé interstitiel est favorisée (par

exemple TiC, TiN) et lorsque cette différence est faible, la formation d’un composé

covalent est présente (par exemple SiC).

 La nature de la liaison chimique de ces atomes. Une grande différence en électronégativité

favorise une liaison ionique, alors qu’une faible différence favorise la liaison covalente.
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I. 3. 1. 2 Propriétés et caractéristiques du carbure de titane

Le TiC possède une énergie de liaison et un caractère réfractaire plus élevés

que le TiN, par exemple. Ces propriétés, telles que le point de fusion, la dureté, la résistivité

électrique etc, sont fortement liées à cette énergie de liaison (Tabl. I. 3).

Etant donné le large domaine de composition et la présence de défauts

cristallins dans les réseaux, il existe une grande diversité des valeurs trouvées dans la

littérature en ce qui concerne les propriétés du carbure de titane.

Une autre raison de cette diversité provient de l’effet des impuretés, comme

par exemple la présence d’oxygène, qui a tendance à noircir le matériau selon la proportion

présente. Dans le tableau I. 3 est exposé un résumé des propriétés de TiC comparées à celles

de TiN.

Tableau I. 3 Propriétés et caractéristiques du carbure et du nitrure de titane [4].

Caractéristiques et propriétés TiC TiN
Composition TiC0,47 à TiC0,99 TiN0,6 à TiN1,1
Masse moléculaire (g/mol) 59,91 64,95
Densité (g/cm3) 4,91 5,40
Point de fusion (°C) 3067 2950
Energie de liaison, E0 (e-V) 14,66 13,24
Chaleur spécifique (Cp J/mol K) 33,80 33,74
Chaleur de formation (-ΔHf) à 298K
(kJ/g-atome).

184,6 338

Conductivité thermique K (W/m °C) 21 19,2
Coefficient de dilatation thermique,
CDT *10-6/°C.

7,40 9,35

Résistivité électrique (µΩ.cm) 50±10 20±10
Température de transition de
supraconductivité (K).

1,15 5,6

Dureté Vickers (GPa) 28-35 18-21
Module d’élasticité (GPa) 410-510 251
Coefficient de Poisson 0,30 0,191
Résistance à l’oxydation Légère oxydation à

l’air à 800°C.
Elle commence à partir

de 800°C à l’air.
Résistance chimique Résistant à presque

tous les acides. Légère
attaque avec HNO3 et

HF.

Elle commence à partir
de 800°C à l’air. Stable
à température ambiante
et légère attaque avec

solutions acides.
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I. 4 Carbures présents dans les cermets

Des carbures autres que le carbure de titane constituent les phases dures dans les

aciers, les alliages et les cermets.

I. 4. 1 Les carbures de chrome

La figure I. 4 présente le diagramme d’équilibre Cr-C [5]. Les principales phases

apparaissant sur ce diagramme selon le rapport massique (ou atomique) C/Cr sont :

-Cr (avec une très faible quantité de C en solution solide),

-Les carbures de chrome susceptibles de se former sont : Cr23C6, Cr7C3 et Cr3C2.

Ces constituants peuvent apparaitre dans la structure des aciers alliés riches en chrome, tels

que les aciers inoxydables, les aciers réfractaires, les aciers rapides et autres. On les rencontre

aussi dans les cermets complexes destinés à la confection des outils de coupe.

Figure I. 4 Diagramme d’équilibre Cr-C [5].

La présence de chrome dans le mélange de départ, lorsque les conditions de

concentration et de température sont réunies, conduit à la formation des carbures de chrome

dans la structure des cermets. Leur impact sur les propriétés du matériau dépendra de la teneur
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en chrome, de la morphologie et de la dispersion de ces carbures, et surtout des possibilités

d’interaction avec les autres constituants du cermet.

I. 4. 2 Les carbures de Molybdène

Les carbures de molybdène formés habituellement dans les aciers alliés et les cermets

sont donnés par le digramme d’équilibre Mo-C (fig. I. 5) [5]. A température ambiante, on

retrouve le monocarbure MoC, avec une composition équiatomique. Pour des teneurs plus

élevées en Mo, il y a formation de Mo2C, carbure plus riche en molybdène.

Figure I. 5 Diagramme d’équilibre Mo-C [5].

I. 4. 3 Les carbures de tungstène

Les carbures de tungstène rencontrés fréquemment dans les aciers rapides et

particulièrement dans les carbures cémentés sont W2C et WC. Selon le diagramme W-C [5],

présenté par la figure I. 6, le carbure le plus stable à température ambiante est le monocarbure

WC ayant une composition équiatomique. Le carbure W2C est en réalité plus stable à haute

température, sa présence à plus basse température signifie qu’il s’agit d’une phase hors

d’équilibre.
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Figure I. 6 Diagramme d’équilibre W-C [5].

I. 5 Dissolution des carbures dans le liant métallique

L’élaboration des cermets met souvent en jeu un frittage en phase liquide. Lors du

maintien isotherme, il y apparition des interfaces solides (carbure) – liquide (liant métallique).

Cet équilibre solide - liquide conduit à la dissolution des fines particules dans le liquide et à

son enrichissement en atomes de carbone et en atomes de métal issus de la dissociation du

carbure. Les taux de dissolution du carbure et de saturation de la phase liquide dépendront de

la nature du carbure et du liant. Le tableau I. 4 présente les limites de solubilités de différents

carbures dans le nickel ou le cobalt à 1400°C [6].

Tableau I. 4 Solubilités des carbures et des nitrures
dans les liants métalliques à 1400°C [6].

Système Solubilité du carbure/nitrure
Co-TiC 10
Co-TiN < 0,5
Co-VC 19
Co-NbC 8,5
Co-TaC 6,3

Co-Mo2C 39
Co-WC 39
Ni-TiC 11
Ni-TiN < 0,5
Ni-VC 14
Ni-NbC 7,0
Ni-TaC 6,3

Ni-Mo2C 36
Ni-WC 27
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I. 6 Solubilité entre les carbures : Carbures mixtes

En présence d’autres carbures ou d’autres éléments, le carbure de titane peut former

des carbures mixtes sur la base de la solubilité entre les composants entrant en jeu au cours du

frittage. En présence de Mo2C (ou de Mo), TiC forme le carbure mixte (Ti, Mo)C. De même,

la solubilité entre les monocarbures TiC et WC conduit à la formation du carbure complexe

(Ti, W)C. D’autres composés plus complexes résultant de l’interaction entre plusieurs

carbures simples tels que TiC, TaC, NbC, VC, MoC, ou WC peuvent également apparaitre.

Solubilité entre deux carbures :

TiC + TaC = (Ti, Ta)C

TiC + NbC = (Ti, Nb)C

TiC + VC = (Ti, V)C

TiC + WC = (Ti, W)C

TiC + MoC = (Ti, Mo)C

Solubilité entre trois carbures :

TiC + TaC + WC = (Ti, Ta, W)C

TiC + MoC + WC = (Ti, Mo, W)C

Ces carbures se forment généralement par diffusion lors du frittage en phase solide,

sur la base de la réduction des gradients de concentration. Cependant, dans la majorité des ces

cas, les cermets constitués d’un ou de plusieurs carbures et d’un liant métallique, s’obtiennent

par frittage en présence d’une phase liquide permanente ou transitoire. Le mécanisme de

formation des carbures mixtes, sera alors basé sur la dissolution dans la phase et précipitation.
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Le carbure cémenté est un matériau composite constitué de carbure de tungstène (WC)

en tant que phase dure et de cobalt (Co) en tant que phase liante. Le carbure cémenté a été

développé en Allemagne en 1927 comme outil de coupe. L’introduction de ce matériau a

permis d’atteindre des vitesses de coupe de 100 à 150 m/min, approximativement quatre fois

les vitesses de coupe de l'acier à grande vitesse (20 à 40 m/min) [6].

I. 7 Développement des carbures cémentés

Dans le but d'améliorer l'efficacité de coupe de l'acier, les recherches ont abouti en

premier lieu au développement du carbure cémenté renforcé par le carbure de titane (TiC).

L’ajout du carbure de titane a considérablement réduit l'usure par formation des cratères et

augmenté sensiblement la durée de vie de l’outil.

Les recherches ont conduit, par la suite, à de nouvelles compositions telles que les

carbures cémentés contenant le carbure de tantale (TaC), le carbure de molybdène (Mo2C), de

chrome (Cr3C2), ou le carbure de vanadium (VC), ainsi que d'autres composés. Les

performances du carbure cémenté se trouveront alors sensiblement améliorées. Pour répondre

aux besoins diversifiés des utilisateurs à cette époque, l'entreprise a continué de

commercialiser une grande variété de matériaux d'outils de coupe. Les matériaux d'outil

destinés à l’usinage de la fonte, par exemple étaient composés simplement de WC-Co. A ce

titre, un des matériaux de coupe les plus répandus a été élaboré en ajoutant une petite quantité

de TaC au carbure cémenté. Il s'est conformé à toutes les exigences des normes industrielles

et, est toujours l'un des matériaux les plus utilisés comme les outils de coupe de la fonte.

Une structure en alliage spécial a été également développée afin de rendre

compatibles les deux propriétés contradictoires à savoir, la résistance à l’usure et la résistance

à l’écaillage. Il s’agit du carbure cémenté basé sur le carbure complexe (Ti, Ta, W)C ou le
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carbonitrure de (Ti, Ta, W) (C, N), qui se distingue par une nette diminution de la taille des

particules de WC et une augmentation sensible de la dureté de la phase principale.

La figure I. 7 trace un schéma global montrant les propriétés des différents

composés susceptibles d’être introduits dans les cermets comme additions [6].

Figure I. 7 Graphique illustrant les propriétés des cermets
de coupe en fonction de la composition [6].

L’évolution de la composition des carbures cémentés à base de WC-Co, a été à

l’origine de l’apparition d’une nouvelle tendance de carbures cémentés où le WC et le Co sont

en faibles proportions et souvent même inexistants. Ce sont les « cermets ».

Les cermets sont donc des matériaux structurels dans lesquels des grains fins équiaxes de

céramique ou phase dure sont noyés dans une matrice de liant métallique ou allié.

Ces inserts durs frittés sont fabriqués en combinant 'cer' de céramiques comme TiC,

TiN ou Ti(C, N) et 'met' de métal (liant) comme Ni, Ni-Co, Fe, … etc. Les cermets modernes

à base de Ti(C, N) seront alors plus performants, car ils sont plus résistant à l'usure, moins

poreux et plus facile à fabriquer. Les cermets se distinguent des carbures traditionnels surtout

par leur composition et la structure spéciale en grains formés par les composés durs [6].

Les particularités de ces cermets, contrairement aux carbures de tungstène frittés sont :
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• Les grains sont en Ti(C, N) (à la place de WC) et en Ni ou Ni-Co et Fe en tant que

liant (en remplacement du Co)

• Plus dur, plus stable chimiquement et donc plus résistants à l'usure

• % en poids de liant métallique variant de 10 à 20%.

En outre, il faut retenir que le liant métallique à base de nickel ou de nickel - cobalt

assure le mouillage souhaité des carbures, favorise une liaison stable entre les grains et

confère au matériau la ténacité nécessaire. De plus, le carbure de tungstène, le constituant le

plus dure du cermet, n’est plus présent dans la structure sous forme de WC libre, mais

participe à la formation d’une solution complexe avec d’autres carbures [(Ti, W, Mo)(C, N)].

Les carbonitrures de titane possèdent une grande stabilité thermodynamique et une

faible tendance à former des composés avec des matériaux ferreux. Les principaux avantages

des cermets sont liés à ce phénomène. Il faut citer avant tout une faible tendance à la diffusion

et un bon comportement à la friction.

La figure I. 8 présente le comportement à chaud de différents matériaux durs dans

l’intervalle 100-350°C. L’ensemble des constituants entrant dans la composition de matériaux

utilisés pour améliorer la tenue à chaud, présentent des comportements différents. On peut

constater que la meilleure tenue est celle du cermet contenant le carbure de zirconium (ZrC).

Figure I. 8 Résistance à haute température de différents carbures cémentés [6].
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Figure I. 9 Evolution des matériaux de coupe et de la vitesse de coupe
dans le temps [6].

La figure I. 9 illustre l’évolution de la composition des matériaux de coupe et de la

vitesse de coupe, depuis leur apparition jusqu’à nos jours. On peut constater que la vitesse de

coupe a été nettement améliorée en passant des aciers rapides aux cermets à base de TiC-TiN,

suite à l’apparition de structures spécifiques à grains relativement fins. L’amélioration des

capacités de coupe a été attribuée à la formation de carbonitrures, regroupant sous la même

formule plusieurs carbures en solution solide [6].

I. 8 Le frittage

I. 8 1 Frittage naturel

Le frittage est la consolidation, sous l’effet de la température, d’un

agglomérat pulvérulent suite au soudage des particules de la poudre de départ les unes aux

autres pour donner un solide mécaniquement cohésif, en général un polycristal.

La surface d’un solide possède un excédent d’énergie (énergie par unité de

surface : γSV où S est pour le solide et V pour les vapeurs) dû au fait que les atomes n’ont pas

l’environnement normal du solide qui minimiserait l’enthalpie libre [7-10]. Dans un

polycristal, les grains sont séparés par des joints de grains dont l’excédent d’énergie (noté γSS,
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ou encore γJG, où SS est pour « solide - solide » et JG pour « joint de grains ») est dû au

désordre structural du joint.

En général, γSS < γSV, donc une poudre abaisse son énergie quand elle se

fritte pour donner un polycristal. On peut retenir donc que le moteur thermodynamique du

frittage est la réduction des énergies interfaciales du système.

L’énergie motrice est la réduction d’enthalpie libre du système :

ΔGT = ΔGVOL + ΔGJG + ΔGS

Où ΔGT est la variation totale de G et où VOL, JG, et S correspondent à la variation des termes

associés respectivement au volume, aux joints de grains et à la surface.

L’énergie interfaciale est de la forme G = γ A, où γ est l’énergie spécifique

de l’interface et A son aire. La réduction de l’énergie peut donc être obtenue de trois façons :

-par diminution de la valeur de γ,

-par réduction de l’aire des interfaces A,

-par conjugaison de ces deux effets.

Le remplacement des surfaces solide – vapeur par des joints de grains

décroît γ, dès lors que γSS est inférieure à γSV. La réduction de l’aire des interfaces A est

obtenue par croissance granulaire : En fait, sous le terme de frittage on comprend quatre

phénomènes, qui se développent parallèlement et entrent souvent en concurrence :

- consolidation : développement de ponts (ou cols, ou cous) qui « soudent »

les particules entre elles (fig. I. 10);

- densification : réduction de la porosité avec retrait du matériau lors du

frittage (fig. I. 11) ;

- grossissement des particules et des grains ;

- réactions physico-chimiques : au sein de la poudre, puis au sein du

matériau en cours de la consolidation.
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Le frittage peut s’expliquer par la diffusion des atomes et l’établissement des

ponts qui soudent ainsi les particules entre elles. Le transport de matière peut se faire en phase

vapeur, au sein d’un liquide, par diffusion dans un cristal, ou par écoulement visqueux. La

plupart des mécanismes sont activés thermiquement, car l’action de la température est

primordiale pour surmonter la barrière de potentiel entre l’état initial de plus haut énergie (la

poudre comprimée) et l’état final de plus basse énergie (le matériau fritté).

Figure I. 10 Formation des ponts (ou cous) par frittage. Particules d’acier
inoxydable observées par microscopie électronique à balayage

après un recuit de 16 heures à 1000°C [11].

Les matériaux obtenus par frittage (compactage de poudres) ne sont

pratiquement jamais des matériaux en état d’équilibre thermodynamique.

Figure I. 11 Frittage de quatre particules de poudres, frittage sans
densification (a) et frittage avec densification et retrait (b) [9].
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La structure finale du produit est en relation étroite avec la structure de la matière de départ,

ainsi qu’avec l’histoire thermique du matériau durant sa transformation.

I. 8. 2 Frittage en phases solides à l’aide d’ajouts

Tout ce qui entraîne des défauts structuraux est donc favorable au frittage :

broyage intensif de la matière qui augmente sa surface spécifique ; emploi de composés non

stœchiométriques donnant une mobilité plus grande en volume et en surface par création d’un

grand nombre de lacunes ; préparation spéciale de la poudre à basse température à partir d’un

sel de structure différente du corps à fritter [8].

Le frittage sans phase liquide résulte de mécanismes d’évaporation -

condensation et de diffusion. En phase solide, on distingue quatre sortes de diffusion :

- l’autodiffusion, caractérisée par le déplacement des atomes au sein d’un

système monophasé qui est à la base du comportement des métaux à haute température,

- la diffusion superficielle qui intéresse les mouvements des lacunes et des

particules à la surface des grains,

- la diffusion intergranulaire dans un mélange polycristallin où la diffusion

des atomes et des lacunes est favorisée par les joints de grains, ce mécanisme est prédominant

aux basses températures,

- la diffusion en volume, où les atomes ou les ions migrent par saut dans le

réseau de la matrice d’un cristal dans l’autre [8].

I. 8. 3 Frittage avec phase liquide

En Général, la présence d’une phase liquide facilite le frittage, c’est

pourquoi diverses céramiques techniques ainsi que la plupart des métaux et cermets sont

également frittés en présence d’une phase liquide [9].
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Il est rare que le frittage avec phase liquide n’implique pas de réactions

chimiques, mais pour le cas simple où ces réactions n’ont pas une influence marquée, ce sont

les effets de surface qui prédominent. Les principaux paramètres sont alors :

- sa mouillabilité vis à vis du solide,

- les solubilités respectives du solide dans le liquide et du liquide dans le solide.

La mouillabilité est quantifiable par l’expérience de la goutte liquide posée

sur un solide (fig. I. 12), car la forme d’équilibre de la goutte minimise les énergies

interfaciales. Si γLV est l’énergie liquide – vapeur, γSV l’énergie solide vapeur et γSL l’énergie

solide – liquide, l’angle de contact θ est tel que :

γLV cos θ = γSV - γSL (I. 1)

Figure I. 12 Goutte posée sur un liquide : la valeur de Θ caractérise la mouillabilité :
mouillage à gauche ; non-mouillage à droite.

Quand γSL est élevée, la goutte minimise son interface avec le solide, d’où

une valeur élevée de θ : θ > 90° correspond au non - mouillage (dépression du liquide dans un

capillaire) ; quand, au contraire, γSL << γSV , le liquide s’étale sur la surface du solide : θ < 90°

correspond au mouillage (élévation du liquide dans un capillaire) ; pour θ = 0, le mouillage est

parfait [9, 10].

Au sein d’un solide granulaire qui contient un liquide, les valeurs respectives

de γSL et γJG (énergie de joint de grains) conditionnent la valeur de l’angle Ө.

γSL cos Ө/2 = γJG
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La figure I. 13 montre la pénétration du liquide entre les particules d’un

solide granulaire, selon la valeur de Ө. Pour Ө faible (0 à 30°), le liquide mouille les joints ;

quand Ө continue de croître, l’intervention de la phase liquide devient moins marquée ; pour

une valeur élevée de Ө (Ө > 120°), le liquide tend à former des poches localisées aux « points

triples » sur une vue à deux dimensions, en fait aux « points quadruples » dans l’espace à trois

dimensions.

Figure I. 13 Pénétration du liquide entre les grains selon la valeur de Θ [9].

La courbe de retrait enregistrée au cours d’un traitement isotherme de

frittage en phase liquide montre trois étapes :

-écoulement visqueux et réarrangement des grains : dès que le liquide est

formé, le processus limitant consiste en un écoulement visqueux, qui permet le réarrangement

des grains. Le liquide dissout les aspérités des surfaces et dissout également les petites

particules. Le réarrangement granulaire reste limité pour le frittage en phase liquide

proprement dit, mais il peut être suffisant pour permettre une densification complète si la

phase liquide est en quantité suffisante ;

-solution - reprécipitation : la solubilité du solide dans le liquide augmente

aux points de contact interparticules. Le transfert de matière suivi de reprécipitation dans les

zones de faible énergie permet la densification ;
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-développement du squelette solide : la phase liquide s’élimine

progressivement par formation de nouveaux cristaux ou de solutions solides ; on tend à

rejoindre le cas du frittage en phase solide et la dernière étape d’élimination de la porosité est

similaire à celle observée dans ce cas.

La désintégration des particules attaquées par le liquide conduit au

mûrissement d’Oswald (coalescence des petites particules pour donner une grosse particule)

et à des modifications de forme des particules, avec aplatissement des zones de contact.

Comme l’anisotropie de croissance cristalline est moins bridée quand un cristal croît au sein

d’un liquide qu’elle ne l’est quand il reste en contact avec des obstacles solides, on observe

parfois des grains dont la morphologie traduit ces effets d’anisotropie : grains allongés et

facettés, par exemple.

Le rôle des réactions chimiques est toujours important, car ces réactions

mettent en jeu des énergies bien plus élevées que les énergies interfaciales et il est fréquent

que les réactions entre liquide et solide conduisent à la formation de nouvelles phases. On

peut ainsi distinguer trois cas :

-Faible réaction entre liquide et solide : le liquide a essentiellement pour

rôle, à l’issue du refroidissement, de former la matrice au sein de laquelle les grains non

réagis ont été englués. C’est le cas des matériaux abrasifs où les grains (carbure de silicium

SiC ou d’alumine Al2O3) sont liés par une phase vitreuse solidifiée ;

-Réaction entre liquide et solide, solide à fusion congruente : il n’y a pas

apparition de nouvelles phases solides mais modification des phases existantes [9].

I. 8. 4 Frittage sous charge

Dans la grande majorité des cas, les céramiques sont frittées par frittage

naturel (sintering) et ce n’est que pour des applications très particulières que l’on fait appel au
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« frittage sous charge » ou « compaction à chaud » (hot pressing), qui consiste à appliquer une

pression au cours même du traitement thermique [9].

La particularité du frittage sous charge est que les pressions mises en jeu, qui

sont couramment de l’ordre de 10 à 70 MPa, mais qui peuvent dépasser 100 MPa, ont des

effets considérables en comparaison des effets capillaires, d’où quatre avantages :

-densification de matériaux dont les bilans d’énergies interfaciales sont

défavorables,

-densification rapide, à des températures sensiblement plus basses (plusieurs

centaines de degrés parfois) que celles que réclame le frittage naturel,

-possibilité d’atteindre la densité théorique (porosité nulle),

-possibilité de limiter la croissance granulaire.

Le frittage sous charge exige un dispositif de pression qui supporte les

hautes températures de frittage, ce qui est en fait une technique complexe et onéreuse, donc

réservée à des cas spécifiques.

Les poudres à fritter sont généralement très fines (< 1µm) et il n’est pas

toujours nécessaires qu’elles contiennent les ajouts que réclame le frittage naturel (par

exemple : MgO pour le frittage de Al2O3). Les applications justifiables du frittage sous charge

sont par exemple les outils de coupe (céramiques ou cermets) ou les pièces pour l’optique,

avec comme objectifs essentiels l’obtention d’une densification à 100% et/ou de grains très

fins, mais la microstructure et la texture cristallographique peuvent présenter des effets

d’anisotropie, du fait de l’uniaxialité du pressage.

L’alumine pour outils de coupe, les carbures (par exemple B4C) ou les

cermets sont des illustrations de matériaux qui peuvent bénéficier du frittage sous charge et du

HIP ; il en est de même pour les « superalliages » métalliques utilisés dans les parties chaudes

des turboréacteurs.
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Au plan des mécanismes, le frittage sous charge implique :

-un réarrangement des particules,

-une diffusion dans le réseau,

-une diffusion aux joints de grains,

-une déformation plastique et un écoulement visqueux.

Le frittage sous charge fournit des produits compacts en des temps très courts. [13].

I. 8. 5 Frittage réaction

Au début du frittage, l’énergie interfaciale diminue par la formation de joints

de grains entre particules, c’est à dire par le remplacement d’interfaces solide – gaz par des

interfaces solide – solide, qui sont dans la plupart des cas moins énergétiques. Si l’énergie des

joints de grains est trop élevée, comme c’est le cas pour certaines céramiques covalentes

comme les carbures ou les nitrures, le frittage ne peut se produire, à moins d’utiliser une

charge (frittage sous charge) ou d’ajouter des dopants (frittage réactif) qui diminuent l’énergie

des joints de grains.

La croissance des joints de grains au détriment des interfaces solide – gaz

s’accompagne généralement d’une réduction de la porosité, donc d’un retrait (densification) à

l’échelle macroscopique [8, 12]. Parallèlement, la croissance des grains tend également à

réduire l’énergie interfaciale en diminuant l’aire globale des interfaces.

Le frittage réaction consiste à obtenir, après traitement thermique, un produit

fritté de structure ou composition chimique différentes du ou des produits initiaux. C’est donc

un frittage en système polyphasé. On peut envisager différents cas possibles suivant la nature

des composés initiaux et finaux.

Les différentes possibilités de réactions chimiques couplées au frittage sont

regroupées dans le tableau I. 5.
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Tableau I. 5 Différentes possibilités de réactions lors du frittage réactif [12].
A1 → A2 Changement de phase

A + B → α Solution solide

A + B → α + β Solution solide

A + B → α + liq Frittage phase liquide

A + B → C Formation d’un composé par voie solide

A + G → C Formation d’un composé par voie gazeuse

A1 + liq → A2 + liq Changement de phase par voie liquide

Le premier cas correspond à un simple changement de structure cristalline au

cours du frittage.

Les deuxième et troisième cas sont caractéristiques d’un frittage – réaction

avec miscibilité totale à l’état solide ou existence d’un eutectique, dans le domaine de

température au dessous de l’eutectique. Le produit final est composé d’une phase α ou de

deux phases α+β, suivant la concentration en composé B par rapport à la limite de solubilité

de B dans la phase α, donc suivant la température.

Le quatrième cas correspond à la formation d’un eutectique, la température

de frittage se situant au dessus de celle de l’eutectique. C’est le cas le plus courant du frittage

en phase liquide avec des ajouts « fondants » (WC-Co, W-Ni, Si3N4 + MgO, AlN + CaO).

Le cinquième cas correspond à la formation d’un nouveau composé par

réaction solide – solide. Par exemple le frittage réaction de MgO + Al2O3 conduisant à la

phase spinelle MgAl2O4, ou le frittage réaction des ferrites. Ce type de frittage est en fait

largement utilisé pour former des matériaux composites in situ. Ce frittage réactif fait

intervenir une phase liquide transitoire.

Le sixième cas est presque exclusivement utilisé pour l’élaboration du

nitrure de silicium poreux (dense à 80%), à partir de silicium compacté et d’azote.

3Si  + 2N2 →  Si3N4
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Le septième cas correspond à un changement de phase induit par un

processus de dissolution-précipitation à travers une phase liquide. C’est le cas notamment du

frittage de Si3N4 en présence de MgO, qui conduit par dissolution dans la phase liquide

silicatée à Si3N4β [8, 9].

La formation d’un composé exothermique peut engendrer une chaleur telle que

la réaction se poursuit spontanément une fois amorcée. Il existe une application industrielle :

le soudage – diffusion, qui assure l’assemblage des pièces par chauffage sous une faible

pression (juste pour maintenir les pièces en place) [11].

I. 9 Frittage des cermets

Une grande variété de techniques ont été développées pour obtenir des matériaux

denses avec une microstructure et une composition de phases désirées. En général, les

programmes de chauffage peuvent être simples, comme dans le cas du frittage isotherme, ou

complexes, comme dans le cas du frittage à vitesse contrôlée, tandis que la pression peut être

appliquée soit uniaxialement, avec ou sans matrice, soit par un gaz. Le contrôle de

l'atmosphère de frittage est également important, et un contrôle rigoureux de la pression de

l'oxygène [13, 14] peut être dans certains cas bénéfique ou même déterminant. Les gaz

insolubles piégés dans les pores fermés peuvent inhiber les derniers stades de la densification,

en bloquant les mécanismes de transfert de la matière, ce qui conduit à l’arrêt de la croissance

des «ponts» ou interfaces solide-solide et au final à un gonflement post-densification. D’où

nécessité d’une atmosphère neutre [15]. La protection de l'atmosphère peut également être

assurée en emballant l'échantillon dans une poudre appropriée [16].

I. 9. 1 Temps de chauffage

Un programme de chauffage général est illustré par la figure I. 14. L'élimination du

liant ou d'additifs tels que les polymères ou autres ont lieu lors de l’échauffement. La vitesse
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de chauffage doit être soigneusement contrôlée, car un chauffage trop rapide provoquerait

l'ébullition et l'évaporation des additifs organiques conduisant à l’éclatement de l'échantillon.

L'étape 2 est introduite pour assurer l'homogénéisation chimique grâce à l’interaction entre les

composants du mélange de poudres. Cette étape représente la montée en température jusqu'au

maintien isotherme, au cours duquel se déroule la plus grande partie de la densification, c'est-

à-dire, la croissance des interfaces solide-solide et le développement de la microstructure, qui

est ensuite suivie du refroidissement. Un maintien supplémentaire au cours du refroidissement

(étape 5), avant le refroidissement final (étape 6), peut également être inclus soit pour

soulager les contraintes internes, soit pour permettre une précipitation ou le déroulement

d'autres réactions.

Figure I. 14 Schéma représentant un régime de frittage [17].

I. 9. 1. 1 Frittage Isotherme

Lors du frittage isotherme, la température est augmentée de façon monotone jusqu'à

une température de maintien et abaissée à la température ambiante par la suite. Le temps de

maintien est long par rapport à la période de chauffage. Les durées de chauffe sont cependant

limitées par la taille de l'échantillon et par les caractéristiques thermiques du four. Pour les

pièces massives, le temps de chauffage peut s'étirer sur plusieurs heures, pour éviter les
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gradients de température qui pourraient conduire à la fissuration ou à la formation d'une

couche dense externe avec une partie centrale ou noyau faiblement densifié. Il en résulterait

alors une densification incomplète du matériau.

I. 9. 1. 2 Frittage à vitesse de chauffage constante

Dans ce cas, l'échantillon est chauffé à une température spécifiée avec une vitesse de

chauffage contrôlée et immédiatement refroidi. Les expériences à vitesse de chauffe constante

peuvent, en réalité être plus simples à analyser théoriquement [17, 18] que les expériences

isothermes, car un frittage isotherme strict n'est pas possible. En pratique, l'utilisation de

vitesses de chauffage constantes est à nouveau limitée par la taille de l'échantillon. Les

vitesses de chauffage constantes et élevées sont alors très utiles dans les études de laboratoire.

La manipulation de la vitesse de chauffage peut être utile dans le cas où des réactions ont lieu

pendant la densification [19].

I. 9. 1. 3 Chauffage rapide

I. 9. 1. 3. 1 Frittage par micro-ondes

Le chauffage par micro-ondes permet de chauffer très rapidement des comprimés de

formes complexes [20] où des vitesses de chauffage supérieures à 1000°C/min peuvent être

atteintes. Lors de ce procédé, le corps céramique, habituellement contenu dans un isolant non

absorbant ou faiblement absorbant, telle qu'une poudre non conductrice, est placé dans une

cavité micro-ondes. Un schéma de ce mode de frittage est présenté par la figure I. 15.

Le procédé est assez simple, il est même possible d'utiliser un four à micro-ondes classique

pour réaliser la densification des poudres céramiques lorsque le comprimé de départ est

correctement isolé [21].
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Figure I. 15 Représentation schématique d’un four pour frittage par micro-ondes [21].

Cependant, la forme du corps en céramique affecte significativement les vitesses de

chauffage locales et il peut être difficile d'obtenir un chauffage suffisamment uniforme [22].

La fréquence micro-ondes joue un rôle très important dans les gradients de température qui

peuvent se développer dans le corps à fritter. Les fréquences élevées tendent à chauffer

l'extérieur de l'échantillon plus que l'intérieur, et une combinaison de fréquences comprises

entre environ 2,5 et 85 GHz a été alors proposée pour assurer un chauffage plus uniforme

[23]. Un frittage continu par micro-ondes a également été rapporté, dans lequel des

échantillons sont déplacés à travers l'appareil [24].

Une variante du frittage à micro-ondes est celle où les micro-ondes amorcent un

plasma qui entoure la partie en céramique. Des taux de frittage très élevés peuvent être

atteints de cette manière [25].

I. 9. 1. 3. 2 Frittage assisté par plasma

Plusieurs tentatives ont été faites pour augmenter les vitesses de chauffage et ont

abouti à un frittage ultra-rapide ou «superfas » en faisant passer une impulsion de courant

continu à travers une poudre contenue dans une matrice en graphite, sous une pression

appliquée de 30-50 MPa. Cette méthode est appelée frittage par plasma à étincelles ou frittage
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« flash » ou encore Spark Plasma Sintering (SPS). Un schéma de la méthode est présenté par

la figure I. 16. Les températures de l’échantillon sont par contre, difficiles à évaluer dans le

cas de cette méthode, et sont habituellement mesurées par pyrométrie optique directement sur

la paroi de la matrice en graphite.

Figure I. 16 Représentation schématique d’un appareil pour frittage « flash » [26].

La matrice et l'échantillon sont tous deux chauffés par impulsion de courant. Des

vitesses de chauffage de 600K/min et plus ont été rapportées. On pense que les vitesses de

chauffage élevées sont causées, en partie, par des décharges d'étincelles générées (ou micro

arcs) dans les vides (points de contact) entre les particules. Des taux de densification

remarquablement élevés peuvent être atteints dans de telles conditions, avec une croissance

minimale des grains. Cette approche est particulièrement utile dans la production de corps

céramiques denses à partir de poudres nanométriques [26]. Les formes d'échantillons qui

peuvent être préparées par frittage « flash » sont limitées à des formes simples qui peuvent

être contenues dans la matrice de compression.

Un procédé peut être apparenté à un formage thermique dans lequel un mélange réactif

de composants, par exemple Ti et C, est chauffé dans une matrice par impulsion de courant.

L’apparition des micro-arcs dans les contacts entre les particules conduit à l’amorçage d’une

réaction fortement exothermique. La conversion se poursuit alors dans tout le volume de
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l’échantillon par un processus de combustion autopropagée ou Self heating High temperature

Synthesis (SHS), c'est-à-dire une synthèse à haute température sous pression. L’élaboration de

composites denses tels que les borures, les nitrures et les carbures selon cette méthode a été

appliquée avec succès [27].

I. 9. 1. 3. 3 Frittage assisté par pression

I. 4. 1. 3. 3. 1 Pressage à chaud

Le pressage à chaud est une méthode de laboratoire pratique pour préparer des

échantillons denses [28]. La chaleur et la pression sont appliquées à un échantillon contenu

habituellement dans une matrice en graphite à haute résistance, à des pressions appliquées

autour de 50 MPa.

L'épaisseur de la paroi de la matrice en graphite est approximativement égale au

diamètre de l'échantillon [29]. Une variante intéressante permettant la flexibilité de la forme a

été développée par Lange et al. [30, 31]. Dans cette méthode, l'échantillon est emballé dans de

la poudre grossière dans la matrice de pressage à chaud, en développant une pression

isostatique sur la pièce à confectionner. Un schéma de la compression à chaud standard est

présenté par la figure I. 17.

Figure I. 17 Représentation schématique du processus de compression à chaud [31].
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Dans un processus de pressage à chaud typique, une pression modérée (10-20 MPa)

est appliquée dès le début de l’opération. En atteignant la température de frittage, une pression

maximale est appliquée durant le maintien et pendant la période de refroidissement. La

représentation graphique d’un traitement thermomécanique est illustrée par la figure I. 18.

Figure I. 18 Représentation schématique d’un régime lors d’une
compression à chaud dans une matrice en graphite [31].

La pression de compactage à chaud doit être choisie judicieusement pour favoriser

l’accomplissement du processus de réarrangement et de cicatrisation des pores. Les

températures appropriées de compression à chaud peuvent être obtenues à partir des cartes ou

abaques de frittage sous pression [32]. Dans le cas où une densification complète est difficile

à réaliser, les additifs peuvent être introduits dans le mélange de départ, de manière similaire à

la méthode de frittage libre, pour activer le processus d’écoulement visqueux et la fermeture

des pores.

En raison de la contrainte uniaxiale importante lors du pressage à chaud, une texture

peut se développer dans la pièce finie. D’autre part, le piégeage des gaz insolubles dans les

pores résiduels provoque souvent un gonflement de l’échantillon à des températures de

service élevées. Ceci peut être évité en chauffant dans le vide.

Le pressage à chaud réactif a également été utilisé avec succès [33, 34]. La

densification est plus facilement réalisée dans ce cas par rapport au frittage non confiné.
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I. 9. 1. 3. 3. 2 Frittage -forgeage

Le frittage par forgeage est similaire au pressage à chaud, mais sans confiner

l'échantillon dans une matrice, comme le montre la figure I. 19. La déformation uniaxiale est,

par conséquent, significativement plus grande que dans le pressage à chaud [35]. Pour les

poudres fines, on peut utiliser des modes de déformation superplastiques possibles pendant le

forgeage par frittage. Cependant, durant le processus, le taux de déformation doit être limité

pour éviter d'endommager l'échantillon [36].

Figure I. 19 Représentation schématique de l’équipement pour
le frittage-forgeage [36].

I. 9. 1. 3. 3. 3 Pressage isostatique à chaud (HIPing)

Un schéma de l'équipement pour le pressage isostatique à chaud est présenté par la

figure I. 20 [37]. Dans cette méthode, développée en 1955, la poudre pré-consolidée est

hermétiquement enfermée dans un récipient en verre ou en métal, scellé sous vide et placé

dans une chambre hermétique sous pression. Selon la variante utilisée, l'échantillon pré-

densifié et ayant une porosité fermée suite à un préfrittage traditionnel, est directement soumis

à la compression isostatique à chaud (HIPing), sans être préalablement scellé. Un

compresseur introduit une pression de gaz inerte et l'échantillon est chauffé à la température
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de frittage pouvant atteindre 2000°C. Pendant ce temps, la pression du gaz augmente jusqu'à

une valeur de l’ordre de 30000 Psi.

Dans le premier cas, le récipient ou la capsule se déforme autour de l'échantillon,

transmettant la pression isostatique à l'échantillon. Par contre, la pression est transmise

directement au préfritté en absence de capsule.

Figure I. 20 Représentation schématique d’un équipement pour
compression isostatique à chaud [37].

Dans l’industrie, les éléments chauffants sont typiquement le graphite, le molybdène, le

tungstène ou le tantale. La qualité des frittés produits par pressage isostatique à chaud est

meilleure comparée à toute autre méthode de pressage. La HIP est également utilisée pour

reconditionner des pièces dans lesquelles des dommages internes, tels que la fatigue ou le

fluage, peuvent s'être accumulés pendant le service.

I. 10 Combustion autopropagée, nouvelle technique d’élaboration des cermets

I. 10. 1 Théorie de la combustion

Par définition, la combustion auto-propagée ou Self High propagating temperature

Synthesis (SHS) est une réaction exothermique entre deux ou plusieurs réactifs se produisant

en mode de combustion directionnelle (couche par couche) en l'absence de toute source

externe de chaleur (système adiabatique) [38].
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C’est une technique d’obtention des composés, principalement des composés réfractaires ou

durs, parmi lesquels les cermets, basée sur la propagation d’une réaction chimique

exothermique, transformant le mélange de départ en un produit final. La SHS peut être

considérée comme une des techniques de synthèse directe des composés.

Le schéma général de la synthèse peut être représenté de la manière suivante :

+ = +
Où : a et b coefficients de régression

X = V, W, Hf, Mo, Nb, Ta, Ti, Cr, Zr et autres ;

Y = N2, B, H2, O2, Si, Ce, S, C et autres ;

Z = Borures, hydrures, carbures, nitrures, oxydes, siliciures et autres composés ;

Q = Effet thermique de la réaction.

A ce jour, plusieurs systèmes ont été étudiés. D’une manière simplifiée, on peut retenir que la

combustion concerne plusieurs systèmes :

Système condensé où X et Y sous forme de comprimé de poudres,

Système semi-condensé où X est solide (comprimé poreux) et Y constituant à l’état

gazeux.

Selon le système considéré et les conditions de synthèse, la température dans la zone

de combustion peut atteindre 800 à 4000°C, avec une vitesse de propagation de l’onde

évoluant dans l’intervalle 0,5 - 15cm/s. Le déroulement de la combustion s’accompagne d’un

dégagement important de chaleur due à la réaction exothermique. La quantité de chaleur

dégagée lors de la combustion varie de 0,42 – 4,2 MJ/kg.

La combustion auto-propagée est mise en œuvre selon le procédé de la métallurgie des

poudres : Dosage – homogénéisation du mélange des poudres – compaction à froid (si

nécessaire) – déroulement de la synthèse par auto-combustion en milieu fermé (régime

adiabatique) – semi- produit.
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La pureté du produit de la combustion est élevée et dépasse souvent les 99%. Cette

technique permet d’obtenir plus de 150 composés entre carbures, nitrures, borures, hydrures,

oxydes intermétalliques et autres. La combustion offre surtout la possibilité d’introduire un

liant métallique dans le mélange réactif. La réaction exothermique assurera la formation de la

particule du composant principale (carbure, nitrure, borure, composé intermétallique, ...)

entouré du liant métallique.

Contrairement aux méthodes traditionnelles de métallurgie des poudres, l'utilisation de

la SHS pour la fabrication d'un produit désiré est possible en une seule étape, éliminant le

stade de son frittage dans des fours à haute température. Outre cela, parmi les avantages

significatifs présentés par la SHS on retient aussi une simplicité de l'équipement et une

consommation d'énergie minimale.

² La combustion autopropagée peut présenter deux variantes : la combustion simple et la

combustion en mode explosion thermique (fig. I. 21).

Figure I. 21 Schéma illustrant les différences fondamentales entre la combustion
simple (a) et la combustion en mode explosion thermique (b).
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La principale différence entre les deux cas de combustion se résume dans le mode

d’amorçage de la réaction exothermique mise en jeu. Pour la combustion simple (fig. I. 21 a)

l’initiation de la réaction se fait grâce à un chauffage localisé sur une extrémité de

l’échantillon, la combustion se déroulera alors par propagation d’une onde de chaleur. La

combustion en mode explosion thermique a lieu par initiation de la réaction exothermique

simultanément en tout point du volume de l’échantillon (fig. I. 21 b) [39, 40].

Figure I. 22 Schémas comparatifs des thermogrammes de la combustion simple (c)
et de la combustion en mode explosion thermique (d).

La figure I. 22 c et d présente les thermogrammes des deux variantes de la combustion. Il est

important de noter que la combustion en mode d’explosion thermique offre la possibilité

d’associer avec succès, la combustion et l’opération de densification.

I. 10. 2 Applications de la combustion

Les principaux exemples de produits obtenus par combustion sont donnés ci-dessous.

Synthèse à partir d’éléments :
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Ti + C = TiC

Ni + Al = NiAl

3Si + 2N2 = Si3N4

Zr + H2 = ZrH2

2Ti + N2 = 2TiN

Réactions d’oxydo-réduction :

B2O3 +3Mg + N2 = 2BN + 3MgO

B2O3 + TiO2 +5Mg = TiB2 + 5MgO

MoO3 + B2O3 +4Al = MoB2 + 2Al2O3

3TiO2 + C + 4Al = TiC + 2Al2O3

2TiCl4 + 8Na + N2 = 2TiN + 8NaCl

Oxydation des métaux par des oxydes complexes :

3Cu + 2BaO2 + 1/2Y2O3 + 0,5(1,5 - x)O2 = YBa2Cu3O7-x

Nb + Li2O2 + 1/2Ni2O5 = 2LiNbO3

8Fe + SrO + 2Fe2O3 + 6O2 = SrFe12O19

Synthèse à partir de composés :

PbO + WO3 = PbWO4

Réaction des éléments avec les produits de décomposition :

2TiH2 + N2 = 2TiN + 2H2

4Al + NaN3 + NH4Cl = 4AlN + NaCl + 2H2

I. 11 Récents développements des cermets à base de TiC

Les propriétés des cermets à base de TiC, et par conséquent, leurs applications

dépendent dans une large mesure de la composition, de la technique d’élaboration de ces

cermets et des microstructures qui en découlent.
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Différents matériaux ont été utilisés pour répondre aux exigences des industriels et

assurer une meilleure tenue à l’usure des outils de coupe. Actuellement, les cermets et les

outils de coupe sont largement sollicités dans les travaux de semi-finition et de finition sur les

polymères, les aciers, les fontes et les matériaux avancés tels que les intermétalliques et les

composites [41-43]. Cet engouement pour les cermets s’explique par leur très bonne

résistance à l'oxydation lors de l'usinage du métal grâce à une excellente stabilité chimique et

une bonne dureté à haute température [44-46].

Ces cermets sont produits en majorité selon la technique de la métallurgie des poudres,

par mélange, broyage et frittage de plusieurs types de carbures, de nitrures et d'oxydes comme

matériaux de départ [47-49]. De plus, des liants métalliques sont ajoutés pour former des

corps plus denses lors d’un frittage en phase liquide [50, 51]. Les cermets conventionnels de

type WC-Co sont plus durs, cependant, ces matériaux se détériorent rapidement lors de coupe

à grande vitesse, probablement en raison de leur faible résistance à l'oxydation et de leur

déformation plastique à des températures élevées [52, 53]. Des études antérieures [53-55] ont

suggéré l’emploi des cermets à base de TiC, là où une résistance élevée à l'abrasion est

exigée, avec une dureté à haute température, une stabilité chimique parfaite et une résistance à

la déformation à chaud élevée. Cependant, ces cermets se sont avérés initialement très fragiles

[56, 57].

I. 11. 1 Le liant métallique.

La nature du liant métallique est un facteur primordial influençant la structure et les

propriétés des cermets. De nombreux liants ont été testés dans la confection de divers cermets.

Nous donnons dans cette première partie, une analyse des travaux de recherche sur les liants

entrant dans la composition des cermets à base de carbure de titane.

Partant du principe que la ténacité des cermets peut être améliorée par une action sur la

nature et la teneur du liant [58-60], de nombreux éléments tels que le Fe, Cr, Co, Ni, Mo ou
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Ni-Mo, ont été testés en qualité de liants pour des cermets à base de TiC [61-65]. Les liants

seront sélectionnés en fonction des exigences spécifiques pour les applications pratiques

précises. Les alliages à base de Fe sont parmi les matériaux métalliques les plus couramment

utilisés en raison de leur faible coût et de leurs bonnes propriétés mécaniques. Par exemple,

les matériaux durs WC-10% Co, WC-10% Ni, et WC-10% Fe présentent des duretés Vickers

et des ténacités très proches [66]. Cependant, l'utilisation de cermets TiC-Fe comme outil de

coupe, avec les propriétés mécaniques souhaitées, demeure un défi. Des études antérieures

[66-68] ont indiqué que le Co peut être complètement remplacé par des alliages de Fe.

Cependant, plusieurs propriétés physiques du Fe, en particulier son comportement lors du

frittage, sa faible résistance à la corrosion en plus du risque accru de formation d’un carbure

double ou phase η, sont des problèmes sérieux qui doivent être résolus. Aussi, l'utilisation du

Cr comme liant dans la confection des outils travaillant à l’usure peut avoir des effets

négatifs, ce qui entrave la performance de l’outil et limite, par conséquent, son utilisation.

Des études ont, en outre révélé que le Cr a une température de transition ductile-fragile

supérieure à la température ambiante. Ceci peut conduire à une rupture fragile catastrophique

lors du démarrage à froid [69-70]. Des efforts considérables ont été alors consacrés à

l'amélioration des propriétés mécaniques des cermets à base de TiC en introduisant le Co

comme liant métallique. Cependant, l’emploi de ce métal présente toujours plusieurs

inconvénients, notamment des coûts élevés et la pollution de l'environnement qui découle de

son utilisation [71, 72]. En remplacement, d’autres liants pour les cermets à base de TiC tels

que le Ni, le Mo et Ni-Mo, font l’objet de recherche à travers de nombreuses études.

I. 11. 1. 1 Le Ni comme liant métallique

Le nickel est largement utilisé comme liant dans divers types de cermets [73, 74]. Il

peut être introduit dans le but de diminuer la croissance des fissures lors du frittage, du fait de



Synthèse bibliographique

43

sa haute résistance à l'oxydation [75, 76]. Outre cela, le Ni est responsable d'une meilleure

ténacité et ductilité [56, 77]. Il agit positivement sur la densification du cermet, assure un

meilleur rendement que le Co, et s’est avéré aussi moins polluant [71, 78-80]. En empêchant

l'agglomération des particules de carbure, le Ni est capable de former une structure uniforme

avec de fines particules [81]. De plus, d’autres travaux ont montré que l'emploi du Ni peut

être considéré comme une méthode efficace pour améliorer la résistance à l'usure [82]. A ce

sujet, Cardinal et al. [64] ont observé que l’évolution de la résistance à l'usure des cermets suit

celle de la dureté; cependant, une bonne ténacité peut être aussi utile.

I. 11. 1. 2 Le Mo comme liant.

Les cermets à base de TiC présentent plusieurs avantages en raison de leurs propriétés

physiques et mécaniques uniques cependant, il existe un inconvénient lié à la faible

mouillabilité des particules de céramique (c'est-à-dire le carbure de titane ou le carbonitrure

de titane), par le Ni liquide [83]. Ceci conduit dans ces conditions, à une altération des

propriétés mécaniques des cermets [84-87]. Des travaux récents ont montré que le Mo peut

améliorer les propriétés mécaniques des cermets à base de TiC [88, 89]. Ces résultats,

s'expliquent par le fait que le Mo augmente la mouillabilité des particules dures par la phase

liquide suite à l’acquisition par la particule de TiC d’une morphologie de type core-rim, avec

les parties externes (coquille ou rim) riches en Mo [90, 91].

I. 11. 1. 3 L’alliage Ni-Mo comme liant

Les propriétés spécifiques du Ni et du Mo a conduit plusieurs chercheurs à étudier une

composition basée sur l’association des deux liants (Ni et Mo) dans les cermets en raison de la

prévention de l'abrasion lors du broyage à billes et de l'accélération de la formation du noyau

ou core de la particule de Ti(C, N) [71].
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I.12 Interdépendance Composition - technique d’élaboration - structure et propriétés

des cermets à base de TiC ou de Ti(C, N)

Une étroite relation entre la composition, la technique de mise en œuvre des cermets,

leur microstructure et leurs propriétés a été mise au jour par une multitude de travaux récents.

Un résumé étendu de ces études a été développé dans la partie qui suit.

L’effet du molybdène sur la microstructure et les propriétés mécaniques des cermets

du système Ti(C, N)-20WC-15Co-Mo-2,5C, fabriqués par frittage sous vide en présence

d’une phase liquide à 1430°C, a été étudié par Xiaobo Zhang et Al. [92].

De ces travaux, il apparait que l’ajout de teneurs croissantes de Mo conduit à un net

affinement de la structure suite à une amélioration de la mouillabilité entre la phase céramique

et le liant, et à une diminution de la solubilité du Ti(C, N) dans le Co liquide.

L’effet positif du Mo se traduit également par une inhibition de la croissance des

grains principalement causée par dissolution-reprécipitation durant l’étape de frittage en phase

liquide.

Différentes structures de type « core-rim » apparaissent et sont renforcées

graduellement avec l’augmentation de la teneur en Mo (fig. I. 23). II a été établi que les

constituants de la structure à savoir le core (partie centrale) et le rim (les bordures) sont des

solutions solides mixtes de carbonitrures [(Ti, W, Mo)(C, N)], dont la composition évolue en

fonction des ajouts de Mo.
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Figure I. 23 Micrographies MEB des cermets avec différentes teneurs en molybdène
(Pds.). (a) 0%Mo, (b) 5%Mo, (c) 10%Mo, (d) 15%Mo, (e) 20%Mo [92].

Table
2

L’effet positif du Mo sur la charge à la rupture en flexion trois points des cermets étudiés, est

illustré par la figure I. 24 a. Le même effet est enregistré sur la dureté.

Figure I. 24 Influence de la teneur en Mo sur la résistance à la flexion et sur la
ténacité des cermets à base de Ti(C, N)–Co [92].

Quant à l’influence de la teneur en Mo sur la ténacité, elle est positive jusqu’à une teneur de

5%, au-delà, elle chute de manière monotone (fig. I. 24 b).
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La microstructure des cermets à base de Ti(C, N) est considérablement influencée par

les carbures secondaires. Le travail de Weicai Wan et al. [93] a montré que les additions de

Mo2C conduisent, comme dans le cas des ajouts de Mo, à la formation d’une structure de type

« core-rim » et à un affinement significatif des grains céramiques, en inhibant le mécanisme

de dissolution-reprécipitation des particules de Ti(C, N). Les ajouts de WC, TaC et de NbC,

du fait de leur faible taux de dissolution dans le liant, affectent la morphologie de la structure

« core-rim » observée sur les particules de Ti(C, N), en engendrant une structure grossière.

Ces transformations s’accompagnent d’une nette dégradation des propriétés mécaniques, qui

se répercutent sur la tenue à l’érosion de ces cermets

Qingqing Yang et al. [94] ont étudié l’effet des ajouts de Cr sur la structure et les

propriétés des cermets à base de Ti(C, N)–Ni exempts de Mo. Les cermets TiC-9,0TiN-

19,5WC-0,5Cr3C2-0,3C-38,0(Ni-xCr) (x = 0, 10, 20 et 30% en poids) ont été préparés par la

méthode de la métallurgie des poudres. Il a été établi que les additions de Cr conduisent à la

formation d’une structure à morphologie spécifique de type « core-rim », habituellement

formée uniquement suite aux additions de Mo ou de W dans les cermets à base de TiC ou

Ti(C, N). Dans le cas des additions de Cr, deux types de structure « core-rim » ont été

identifiés, avec des dimensions et des compositions différentes (fig. I. 25).

Figure I. 25 Micrographie MEB du cermet à base de Ti(C, N)-Ni avec 30% Pds. Cr [94].
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L’influence des additions de Cr se traduit par une amélioration de la résistance à la

rupture par flexion, avec un effet maximal lorsque la teneur en Cr dans les liants Ni-Cr est de

20% en poids (fig. I. 26). Cette amélioration a été principalement attribuée à l’apparition

d’une structure plus homogène caractérisée par une épaisseur modérée des bords extérieurs ou

« rim ».

Figure I. 26 Influence des ajouts de Cr sur la résistance à la flexion
et sur la dureté du cermet à base de Ti(C, N)-Ni–xCr [94].

D’autre part, l’augmentation de la dureté avec la teneur en Cr dans les liants Ni-xCr,

s’explique par le durcissement du liant à base de Ni par effet de substitution.

Parmi les techniques d’élaboration des cermets, celles mettant en jeu « l’infiltration

réactive in situ » combinent une réaction de synthèse d’un composé suite à l’infiltration d’un

comprimé à vert poreux, par un métal fondu. Ce métal constitue le plus souvent le liant appelé

à mouiller les particules et à densifier, par la suite le matériau. Le travail de Qian Qi & autres

[95] portant sur les mécanismes de formation des particules de TiC dans le composite TiC-Ni

fabriqué par infiltration, apporte beaucoup d’informations sur l’interaction particule de

TiC-Ni, lors de l’opération d’infiltration. On peut retenir qu’avant l'infiltration métallique, le

titane et le graphite réagissent presque complètement et forment un comprimé de TiC poreux.
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Au cours de l'infiltration, le rapport C/Ti, la forme et la taille des particules de TiCx

sont ajustées selon un processus de « dissolution-précipitation » et cela grâce à la quantité de

métal infiltré. Les principaux facteurs affectant alors la morphologie finale des particules de

TiC dans la matrice métallique, sont le rapport C/Ti initial, la quantité de métal infiltré et la

nature des éléments d’alliage. La figure I. 27 [95] présente une micrographie MEB obtenue

dans la zone infiltrée. Le cermet obtenu se distingue par une bonne dispersion des particules

angulaires de TiC dans la matrice métallique, preuve d’une parfaite mouillabilité de la phase

dure par le nickel.

Figure I. 27 Micrographie MEB du cermet TiC-Ni élaboré par
« infiltration réactive in situ » [95].

Des techniques autres que le frittage en phase liquide peuvent être utilisées pour la

confection des cermets. Ainsi des cermets TiC-NiTi ont été produits par une technique

combinant la synthèse autocombustion à haute température ou Self propagating High

temperature Synthesis (SHS) des mélanges de poudres de Ni, Ti et C, et la densification du

produit par pressage quasi-isostatique (QIP) (fig. I. 28) [96]. Les échantillons avec différentes

fractions volumiques de NiTi, obtenus après combustion/compression ont révélé une structure

à matrice eutectique à base de Ni3Ti et NiTi en présence de TiCx non-stoechiométrique.
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Figure I. 28 Cermet TiC-40%vol. NiTi (a) après combustion,
(b) après combustion et densification [96)].

Un excès de titane introduit dans le mélange de départ permet d’ajuster la composition

et d’éviter la formation de Ni3Ti. Il en résulte une structure combinant la dureté élevée de TiC

avec la mémoire de forme due aux effets superélastiques de NiTi.

L’effet des additions de TiN sur la microstructure et les propriétés des cermets à base

de TiC [97], ont montré que les ajouts de TiN dans le mélange conduit à un affinement

notable de la structure (fig. I. 29).

Figure I. 29 Micrographies MEB des cermets avec différentes teneurs en TiN (Pds.) :
(a) 0%, (b) 7,5%, (c) 22,5%, et (d) 37,5% [97].
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Figure I. 30 Effet de la teneur en TiN nanométrique sur (a) la densité
et (b) sur la ténacité (KIC) [97].

L’impact des additions de TiN sur la densité et la ténacité du cermet à base de TiC est

illustré par la figure I. 30. Dans l’intervalle 2-6% Pds, la densité relative du cermet demeure

constante. A partir de 6% Pds., on note une dégradation rapide de la densité du cermet. Par

contre, K1C accuse un maximum à 6% Pds.TiN. Au-delà, la densité et K1C chutent

brutalement. Le travail de S. Cardinal & all. [98] sur les cermets à base de TiC-Ni-Mo2C a

nettement mis en évidence l’influence de différentes additions de TiN et du mode frittage sur

la microstructure et les propriétés. Des échantillons de solutions solides de Ti(C, N) denses

dans le système binaire TiC-TiN ont été élaborés par pressage à chaud pendant 1 h à 1850°C

sous une charge de 50 MPa (tabl. I. 6).

Tableau I. 6 Compositions des cermets étudiés (% Pds.) [98].
Cermet TiC TiN Mo2C Ni

1 70 0 10 20

2 60 10 10 20

3 75 0 10 15

4 65 10 10 15
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La formation de TiCN conduit à une microstructure de type « core-rim » et à des propriétés

nettement améliorées. Une dureté de 2100 HV avec une ténacité de 6,3 MPa√ ont été

obtenues (tabl. I. 7).

Figure I. 31 Micrographie MEB du cermet 4 : 10% TiN + 15% Ni [98].

La figure I. 31 présente la micrographie MEB du cermet à 10% TiN + 15% Ni. La

morphologie « core-rim » est nettement mise en évidence.

Tableau I. 7 Propriétés mécaniques du mélange TiC + TiN comprimé à 1850°C-1H [98].

Echantillon

d/dth

(%)

Paramètre
« a »

(nm)

KIC

(MPa√ )

σf

(MPa)

HV0,3

(kg/mm²)

E

(GPa)

ρ

(μΩ.cm)

TiC0,3N0,7 > 98 0,4265 5,4±0,62 360 1740±150 467 52,3

TiC0,5N0,5 > 98 0,4280 6,3±0,03 435 2100±165 473 76,6

TiC0,7N0,3 > 98 0,4296 5,7±0,1 330 2120±84 510 95,1

Dans l’ensemble, les additions de TiN dans le mélange TiC-Ni-Mo2C engendrent une

nette amélioration de la dureté et de la ténacité du cermet obtenu par compression à chaud

(tabl. I. 6). Les cermets peuvent être également élaborés par frittage « flash ». La densité, la

structure et les propriétés qui en découlent dépendront dans une large mesure de la

température de frittage utilisée.
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Dans le travail de L. Ding et al. [99], un cermet à base de TiC a été fabriqué par

broyage à haute énergie des poudres de Ti, de graphite et de Ni, suivi par une synthèse au

cours d’un frittage « flash » ou spark plasma sintering (SPS). Il a été établi que pour de plus

basses températures de frittage (1000-1100°C), la conversion du mélange réactif reste

incomplète et le produit du frittage demeure poreux (fig. I. 32). Pour des températures de

1200°C et plus, la conversion s’est avérée totale et la densification est meilleure (92%) avec

une structure plus homogène (fig. I. 33).

Figure I. 32 Influence de la température du frittage « flash »
sur la densité du cermet à base de TiC [99].

Figure I. 33 Micrographies MEB à différents grossissements de deux produits de frittage.
Frittage à 1200°C (a et b) et 1300°C (c et d). Ni (zones claires) ; TiC (zones sombres) [99].
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Figure I. 34 Effet du frittage sur les propriétés mécaniques
du cermet à base de TiC [99].

La dureté accuse une nette augmentation à partir de 1100°C, contrairement à la résistance à la

flexion qui atteint son maximum à 1200°C. A partir de cette température, la résistance à la

flexion diminue sensiblement (fig. I. 34).

L’introduction des différentes teneurs de Mo2C dans les cermets (Ti, W)C-Ni produits

par la technique SPS (Spark Plasma Sintering) conduit à des changements notables de la

structure du matériau [100]. Il y a apparition d’une structure « core-rim » caractérisée par un

noyau interne (core) blanc entouré d’un anneau externe de couleur grise (rim) (fig. I. 35).

Figure I. 35 Microstructures des cermets à base de TiC avec différentes teneurs en Mo2C
(a) - 0%; (b) – 15% [100].

L’effet des additions de Mo2C sur la structure, les dimensions des grains et sur la

dureté du cermet est pratiquement indépendant de la technique d’élaboration du matériau.

Ainsi, il a été également établi que les plus fortes teneurs en Mo, Ti et W ont été enregistrées

dans la partie centrale ou core. Outre cela, ces ajouts de Mo2C ont été à l’origine d’un
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affinement de la microstructure et d’une amélioration de la dureté. Cependant, la ténacité du

cermet décroit d’une manière monotone avec l’augmentation de la teneur en Mo2C (fig. I. 36).

Ces constatations ont été déjà faites pour le cas du frittage en phase liquide.

Figure I. 36 Evolution des dimensions du grain et des propriétés mécaniques des cermets
à base de TiC en fonction de la teneur en Mo2C [100].

La structure core-rim apparait souvent après un frittage en phase liquide des cermets à

base de TiC-Ni, TiC-Co, Ti(C, N)-Ni, en présence de Mo2C, de WC ou d’autres additions

(fig. I. 37 a).

L'utilisation d'une solution solide de carbure de titane et de carbonitrure de titane

(TixTa1-xCyN1-y) dans un procédé MSR (Mechanically induced Self-sustaining Reaction

process), a permis la fabrication de cermets avec une microstructure spécifique. Les travaux

de Chicardi et al. [101] ont montré que des cermets à base de solution solide (Ti, Ta) (C, N)

avec le cobalt comme phase liante peuvent être synthétisés par un procédé de broyage en deux

étapes.

La solution solide de carbonitrures de titane et de tantale (ou phase céramique) a été

d’abord obtenue grâce à un procédé d’autocombustion induite mécaniquement par un broyage

(MSR) à partir de mélange stœchiométrique de poudres de graphite, de Ti et de Ta dans une

atmosphère d'azote.
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Le cermet (Ti, Ta) (C, N)-Co a été quant à lui, élaboré par ajout du Co à la solution

complexe (Ti, Ta)(C, N) et frittage en phase liquide à 1400 et 1600°C. Le résultat est un

cermet complexe à base de (Ti, Ta)(C, N)-Co exhibant une microstructure caractérisée par

une coalescence des grains, mais exempte de morphologie core-rim (fig. I. 37 b).

Figure I. 37 Micrographie MEB du cermet à base de TixTa1−xCyN1−y (a) structure core-rim
issue d’un mécanisme de dissolution-reprécipitation au cours du frittage; (b) structure sans

morphologie core-rim caractérisée par une intense coalescence des grains [101].

Dans une étude parallèle réalisée par les mêmes auteurs [102], une solution solide des

carbonitrures de titane et de tantale [(Ti, Ta)(C, N)] a été élaborée par MSR (Mechanically

induced Self-sustaining Reaction). Le carbonitrure complexe a servi de base à l’élaboration

d’un cermet après addition de Co, broyage, compactage à froid et frittage en phase liquide. La

structure obtenue selon cette procédure se distingue par une partie externe ou « rim » plus

riche en titane, comparée à la partie centrale ou « core ». Cette structure est appelée « core-

rim inverse » contrairement à la structure core-rim classique où le « core » est toujours plus
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Le cermet (Ti, Ta) (C, N)-Co a été quant à lui, élaboré par ajout du Co à la solution

complexe (Ti, Ta)(C, N) et frittage en phase liquide à 1400 et 1600°C. Le résultat est un

cermet complexe à base de (Ti, Ta)(C, N)-Co exhibant une microstructure caractérisée par

une coalescence des grains, mais exempte de morphologie core-rim (fig. I. 37 b).

Figure I. 37 Micrographie MEB du cermet à base de TixTa1−xCyN1−y (a) structure core-rim
issue d’un mécanisme de dissolution-reprécipitation au cours du frittage; (b) structure sans

morphologie core-rim caractérisée par une intense coalescence des grains [101].
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Figure I. 38 Micrographies MEB des cermets (a) Mo-12,5% TiC, (b) Mo-25% TiC,
(c) Mo-37,5% TiC, (d) Mo-50% TiC, (e) Mo-75% TiC [103].

Au plan structural, l’enrichissement du cermet en carbure de titane conduit à un changement

du rapport des phases formant la structure du matériau. A partir de 25%TiC, il y a apparition

du carbure mixte (Ti, Mo)C, sans pour autant qu’ il y ait formation d’une structure de type

« core-rim ». L’évolution de la composition du cermet s’accompagne d’une amélioration

notable de la dureté et du module d’Young, sans dégradation sensible de la ténacité.

La nature du liant métallique est souvent choisie selon les exigences dictées par les

conditions de travail du cermet. Des cermets TiC-X% Ni3Al (X= 20, 40) ont été élaborés par

la technique d’infiltration [104] et destinés à l’emploi comme matériaux résistant à une usure

intense. Les microstructures des cermets TiC-20% Ni3Al et TiC-40% Ni3Al présentent un

caractère homogène et dense, preuve de la bonne mouillabilité des particules de TiC par Ni3Al

(fig. I. 39).
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Figure I. 39 Microstructure MEB des cermets TiC-Ni3Al avec différentes teneurs
en Ni3Al : (a)-20% vol. et (b) 40% vol. [104].

Figure I. 40 Influence de la charge et de la teneur en Ni3Al sur les pertes
volumiques lors de l’essai d’usure linéaire (durée - 2heures) [104].

Les essais d’usure linéaire ont montré une allure croissante des pertes volumiques avec

l’augmentation de la charge appliquée (fig. I. 40). Les meilleurs résultats ont été enregistrés

sur le cermet contenant 30% Ni3Al.

I. 8 Synthèse de travaux récents sur les cermets à base de TiC

Les cermets à base de TiC-Ni, (Ti, W)C-Ni, (Ti, Mo)C-Ni et Ti(C, N)-Ni font l’objet

d’une attention croissante [104, 105] ces dernières années en raison de leur extrême dureté,

leur haute résistance à l'usure, ainsi que leur grande stabilité à haute température et leur inertie

chimique [98, 105-107].
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Les cermets sont particulièrement appropriés en tant que matériaux pour la confection

d’outils de coupe et sont couramment produits selon les techniques de la métallurgie des

poudres. Le procédé de fabrication comprend généralement une étape de frittage en présence

d'une phase liquide permanente (liant fondu) [108], au cours de laquelle les cermets peuvent

acquérir une structure caractéristique de type « core-rim » [109].

Plusieurs travaux sur le frittage en phase liquide de cermets à base de TiC-Ni et

Ti(C, N)-Ni s’accordent sur le fait que la formation de la structure « core-rim » se fait selon

un mécanisme de dissolution-reprécipitation [109-111]. Dans ce cas, la dissolution des

particules de TiC ou de Ti (C, N) dans la phase liquide avec d'autres carbures secondaires, tels

que Mo2C, WC, TaC ou NbC, ajoutés souvent pour moduler la microstructure et les propriétés

mécaniques des cermets, s'accompagne de la reprécipitation d'un carbure ou d’un carbonitrure

complexe (rim ou anneau) sur les particules de TiC ou de Ti(C, N) non dissoutes (core ou

noyau).

Ainsi, le mécanisme de formation de la structure « core-rim » est conditionné par la

présence d'une phase liquide permanente lors du frittage et d'une composition de départ de

cermets favorisant l'apparition de cette microstructure spécifique. Certaines études suggèrent

que l'apparition de cette structure commence par la formation d'un anneau (rim) interne, d'une

épaisseur de quelques nanomètres provoquée par un processus de diffusion à l'état solide qui

s’achève par la formation d'un second anneau (rim) externe par un mécanisme de dissolution-

reprécipitation mentionnée précédemment [112-114].

Bien que des connaissances assez approfondies de la structure « core-rim » obtenue

par frittage en phase liquide aient été acquises, les opinions sur l'influence de cette structure

spécifique sur les propriétés du cermet ne sont pas toujours convergentes. Ainsi, il apparaît

que l’anneau ou partie externe (rim) améliore la mouillabilité de la phase dure par le liant

métallique et inhiberait le mécanisme de rapprochement des particules de Ti(C, N) l'une par
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rapport à l'autre, lors de l’écoulement de la phase liquide, empêchant ainsi le grossissement

des grains de Ti(C, N).

Comme mentionné dans la référence [114], un « rim » beaucoup plus complet

renforcerait la cohésion entre les phases de la céramique et du liant, empêchant ainsi la

propagation de la fissure dans les cermets. Cependant, selon ces mêmes auteurs, la résistance

des cermets aurait tendance à diminuer fortement lorsque l'épaisseur de l’anneau ou « rim »

est supérieure à 0,5 μm.

A l’inverse, d'autres auteurs ont affirmé qu'une dégradation importante de la ténacité

du cermet peut être provoquée par la formation de l'interface core-rim générant des

contraintes résiduelles qui accélèrent la propagation de la fissure [115]. Radjabi et al. [116]

ont attiré l'attention sur l'état de contraintes de la structure « core-rim » et considèrent que

l'augmentation de l'épaisseur du rim conduit à la diminution de la ténacité des cermets due au

développement des contraintes de traction à l'interface entre le cœur (core) et l’anneau externe

(rim).

D'autre part, comme TiC et Ti(C, N), ainsi que d'autres carbures de métaux de

transition, peuvent être produits par un processus de combustion [117], de nombreux

chercheurs ont appliqué cette technique pour le développement de cermets. La méthode de

synthèse par combustion auto-propagée à haute température (SHS) a été largement employée

[118-120] comparée à la méthode de l'explosion thermique (TE) [121].

La différence entre les deux modes de combustion est que lors de la combustion

autopropagée ou Self heating high propagating temperature synthesis (SHS), la réaction

exothermique est amorcée à partir d’une seule extrémité du comprimé réactif. Par contre, pour

l’explosion thermique (TE), l'amorçage de la réaction se produit simultanément dans tout le

volume du comprimé. Outre cela, la combustion activée par broyage à haute énergie, appelée
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réaction d’autocombustion induite mécaniquement (MSR), a également été proposée pour

produire de nouvelles compositions de cermet [122, 123].

Récemment, de nouvelles procédures combinant la combustion (SHS ou TE) et des

méthodes de pressage ont été développées pour réaliser un processus de

synthèse/densification en une seule étape [124-128]. Dans ces processus, une charge uniaxiale

est appliquée juste après la réaction de combustion. Le principal avantage du régime proposé

sera alors de raccourcir considérablement le cycle global de la production de cermets.

Jusqu'à présent, des compositions simples, principalement des mélanges Ti-C-Ni, ont

été explorés. Cependant, il y a peu de travaux traitant de mélanges plus complexes, surtout

s'ils contiennent des métaux de transition qui sont susceptibles de provoquer la formation

d’une structure de type « core-rim ». Dans ces cas, cette structure peut également apparaître,

mais selon un mécanisme différent relativement à celui mis en jeu lors du frittage en phase

liquide classique. La phase liquide peut être alors transitoire et disparaître quelque temps

après l'extinction de l’onde de combustion.

De nouvelles applications des cermets, autres que la résistance à l’usure, se profilent

donc à l’horizon.

Les cermets, de par leur composition, présentent également un excellent

comportement à l'oxydation et au fluage et peuvent être proposés comme matériaux

réfractaires. De ce point de vue, en raison de leurs propriétés réfractaires, les cermets tels que

WC-Co, TiC-Ni et Ti(C, N)-Ni ont souvent été considérés comme des matériaux destinés à la

confection des outils de coupe. Dans ce cas, la partie active de l'outil est soumise à un

échauffement rapide par friction dans lequel la température dépasse rarement 800°C [129].

Néanmoins, lorsque les cermets sont utilisés comme outils d'extrusion à chaud, la

température de la partie de travail peut facilement atteindre 1050°C. De ce fait, des recherches

récentes ont porté sur le comportement de cermets à base de carbure-liant métallique, à des
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températures supérieures à 900°C. Il a été démontré que des paramètres tels que la

température, la composition du matériau et l'activité thermodynamique de l'oxygène

contrôlent la croissance de la couche d'oxydes, et la nature des oxydes complexes qui en

résultent [45].

De plus, la croissance de la couche d'oxydes s'accompagne inévitablement de

l'apparition et de l'accumulation de contraintes internes. Lorsque le niveau critique de ces

contraintes est atteint, une fissuration ou même une dégradation de la couche d'oxydes par

décollement a lieu [130]. Inversement, lorsque le matériau est simultanément soumis à des

sollicitations complexes fluage-oxydation, la vitesse de croissance de la couche d’oxydes et sa

structure peuvent être modifiées de manière significative [131].
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Chapitre II        MATERIAUX ET TECHNIQUES EXPERIMENTALES

Nous présentons dans ce chapitre, l’instrument principal autour duquel différentes

techniques d’élaboration et de caractérisation ont été développées durant cette thèse.

En effet, nous commençons par donner les mélanges des poudres de départ utilisés pour la

confection des matériaux, avec les compositions recherchées. Ensuite nous décrirons la

méthode et la procédure de fabrication proposée pour l’obtention des cermets à base de

TiC-Ni. Finalement, on passera en revue les techniques de caractérisation telles que :

DRX, MEB, DSC, microdureté, nanoindentation, fatigue thermique-fluage, oxydation,

tribologie, …etc.

II. 1. Matériaux et procédure expérimentale

II. 1. 1. Matériaux

Les poudres de départ utilisées pour l’élaboration des cermets à base de TiC-Ni sont

données par le tableau II. 1. On y retrouve les dimensions des particules, la pureté ainsi que

le fournisseur de ces poudres.

Tableau II. 1 Caractéristiques des poudres de départ.

Poudre Dimension de la particule (µm) Pureté (%) Fournisseur

Ti < 44 99,5 Aldrich
Cr < 44 99,0 Alfa Aesar
Mo 2 99,9 Good Fellow
W 100 99,95 Good Fellow
Ni 3-7 99,9 Alfa Aesar

Graphite 1-2 - Aldrich

Le tableau II. 2 présente les compositions des mélanges de départ des cermets TiC-Ni

élaborés pour cette étude au laboratoire de métallurgie des poudres du département de

métallurgie et génie des matériaux (Université Badji Mokhtar d’Annaba), selon une procédure

bien définie.
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Tableau II. 2 Compositions initiales des mélanges de poudres et les
compositions finales des cermets étudiés.

Echantillon Composition des mélanges de poudres
(% Pds.)

Composition des cermets
(% Pds.)

S0 70(80Ti+20C)+30Ni 70TiC + 30Ni

S1 70[80(80Ti+20C)+20(86,67Cr+13,33C)]+30Ni 70(80TiC+20Cr3C2)+30Ni

S2 70[80(80Ti+20C)+20(94,12Mo+5,88C)]+30Ni 70(80TiC+20Mo2C)+30Ni

S3 70[80(80Ti+20C)+20(93,9W+6,1C)]+30Ni 70(80TiC+20WC)+30Ni

II. 1. 2. Elaboration des cermets

Les poudres sont d’abord séchées dans une armoire chauffante à 80 °C durant 24 h

afin d’éliminer les molécules de gaz adsorbées (O2, H2O, ...) à la surface des particules puis

pesées à l’aide d’une microbalance pour obtenir les compositions désirées.

Ces mélanges sont alors homogénéisés dans un broyeur à billes en acier inoxydable

pendant 6 h afin d’éviter un mélange hétérogène. Des comprimés à vert d’un poids de 5,0 g,

de diamètre 13 mm et d’une porosité moyenne de 50%, ont été, par la suite, confectionnés par

compression uniaxiale à froid sous charge constante dans une matrice en carbure de

tungstène.

Une fois les comprimés à vert des cermets à base de TiC-Ni préparés, ces derniers sont

introduits dans une matrice en graphite, l’ensemble matrice – échantillon est placé dans la

chambre d’une presse à chaud (modèle FCT 2000-50) (fig. II. 1), dans laquelle la combustion

de l’échantillon en mode explosion thermique a lieu.

Le régime proposé et étudié pour l’élaboration de nos cermets (fig. II. 2) consiste à

réaliser un chauffage des échantillons dans la chambre de la presse sous vide primaire avec

une vitesse de 36 °C/min.
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Figure II. 1 Vue générale de la presse de frittage sous charge

Figure II. 2 Représentation schématique du régime d’élaboration des cermets.

L’explosion thermique a lieu durant la montée en température (Tam.) suite au

déroulement de la réaction de synthèse de TiC, à caractère fortement exothermique:

Ti  +  C TiC (∆Hf298K = -184,3 kJ/mol.) [132] (II. 1)

Pratiquement, cette température se situe dans l’intervalle 900-1080 °C selon la composition

du mélange réactif de départ (tabl. II. 2).

Dans les conditions expérimentales d’élaboration des cermets (fig. II. 2), la

température d’amorçage de la réaction de synthèse (Tam.) a été déterminée à partir des
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variations de la courbe de pression de la chambre de combustion. L’augmentation brutale de

la pression à l’intérieur du réacteur peut être attribuée à l’évaporation d’une faible quantité

des poudres pures de départ et des impuretés volatiles durant le pic exothermique. Cela se

traduit par l’apparition d’un pic sur la courbe de pression, à partir de laquelle il est facile de

déduire la température d’amorçage du processus exothermique.

Par conséquent, la température d’amorçage de la combustion Tam. peut être facilement

déterminée à partir de la pression du réacteur. Par contre, la température maximale ou

température adiabatique (Tad.) atteinte par le processus exothermique, a été calculée selon la

méthode développée par B. Holt et Z. A. Munir [132], principalement basée sur l’expression

suivante: ∆H = ∫ CpdT (II. 2)

Où : ∆Hf298K est l’enthalpie de la réaction, [kJ/mole]

Tad. est la température adiabatique, [K]

Cp est la capacité calorifique du produit solide [J/K. mole]

Après le pic exothermique, le chauffage de l’échantillon a été prolongé jusqu’à

1300 °C, suivi d’un maintien isotherme sous une charge de compression pendant 60 min. Pour

réduire les pertes de métal dans l’entrejeu poinçon-matrice par écoulement visqueux et éviter

l’altération de la densité des cermets, la charge de compression (3,2 kg/mm²) a été appliquée

d’une manière cyclique chaque 5 min, durant le maintien isotherme (fig. II. 2).
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Figure II. 3 Représentation schématique du réacteur pour l’élaboration des cermets.

La réalisation du régime d’élaboration proposé, compte tenu des spécificités de la

combustion en mode explosion, a nécessité la mise au point d’un assemblage complexe

présenté par la figure II. 3. Après combustion et maintien isotherme sous charge (ET+CC), le

refroidissement du produit a été assuré sous vide primaire, avec une vitesse de 7 °C/min. Une

partie des échantillons a été élaborée selon un deuxième régime où la charge cyclique est

appliqué durant le pic exothermique, en d’autres termes, l’explosion thermique et la

densification de l’échantillon ont lieu simultanément (ET/CC). Les variantes des régimes

étudiés sont présentées par la figure II. 4.
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Figure II. 4 Représentation schématique des régimes d’élaboration.

D’autres échantillons de composition S0 (70%Pds. TiC+30%Pds. Ni) ont été

également préparés par frittage sous charge ou compression à chaud (CC) sur des comprimés

à froid issus d’un mélange TiC-Ni. Le carbure de titane a été obtenu par réduction de TiO2 au

carbone. Cette variante de préparation du cermet TiC-Ni ne comporte pas l’étape de

combustion.

Les cermets ainsi obtenus ont fait l’objet de plusieurs investigations.

II. 2. Techniques d’investigations

II. 2. 1. Densité relative et porosité

La détermination de la densité relative des comprimés à vert a été réalisée par calcul

du volume de l’échantillon et par mesure de sa masse. Cependant, la densité du cermet

complexe après combustion et compression à chaud (dm) a été mesurée par immersion à l’aide

d’une balance de type Mettler Toledo XS64.

La densité théorique (dth) du cermet ou encore de notre alliage, sans aucune porosité, a

été calculée selon la formule:= …… … ⋯ … % (II. 3)

Où:

dth est la densité théorique du cermet (en g/cm3)
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pn est la proportion du composant (en %)

dn est la densité théorique du composant (en g/cm3)

La densité relative finale du cermet peut être calculée selon l’expression connue := . % (II. 4)

Le calcul du taux de porosité «Өt» des différents cermets élaborés par la technique décrite ci-

dessus est basée sur la formule suivante : Өt = 100 – dr (II. 5)

Sachant que Өt est exprimée en %.

II. 2. 2. Microdureté Vickers

La mesure de la microdureté est une préoccupation importante pour les métallurgistes.

En effet, cette technique permet d’accéder aux propriétés des matériaux quelque soit la

technique d’élaboration utilisée.

Dans notre cas, les tests de microdureté réalisés permettront de connaitre l’influence

des éléments d’additions (Cr, Mo et W) sur les propriétés mécaniques des différents cermets

comparés au cermet de base (TiC – Ni). Ces mesures mettront en évidence également l’impact

des structures de type «core-rim» formées après explosion thermique sous charge, sur les

propriétés de ces cermets.

II. 2. 2.1. Principe

La dureté par indentation est une mesure de la résistance d'un matériau solide à la

déformation lorsqu'une force de compression lui est appliquée.

Un essai de microdureté est un essai de dureté du matériau où une charge inférieure à

1 kg est appliquée. Dans notre cas, les mesures de microdureté Vickers (HV) ont été

effectuées avec une charge de 200 g à l’aide d’un duromètre de type Innovatest 400.

L'empreinte laissée par un diamant pyramidal (136°) chargé sous un certain poids sur le

matériau est mesurée et le calcul de la dureté est alors donné par la relation suivante :
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HV = 1,8544 (II. 6)

où «P» est la charge appliquée en Newtons et «d» la longueur de la diagonale en microns.

Cette méthode relativement simple est utilisée pour caractériser les propriétés

mécaniques d'un volume relativement faible du matériau. Les valeurs mesurées en (MPa) sont

le résultat d’une moyenne de 20 mesures.

II. 2. 3. Nanoindentation

Les essais de nanoindentation ont permis de connaitre la dureté ainsi que le module

d’Young pour chaque composition des cermets et cela à l’échelle de la particule. Les

profondeurs de pénétration ainsi que l’allure des courbes charge-décharge seront des critères

valables d’appréciation de la ténacité des cermets à base de TiC-Ni.

De même, l’influence de la charge appliquée sur les propriétés mécaniques des

cermets sera établie de manière précise grâce à la réponse des différents constituants de la

structure, à l’application de cette charge.

II. 2. 3. 1. Généralités

La nanoindentation est une technique qui permet de déterminer la dureté ou encore la

résistance à la pénétration et les propriétés élastiques d’un matériau.

Les tests de nanoindentation sont souvent employés pour mesurer les propriétés mécaniques

des films minces, des matériaux multiphasés (composite, cermet, …etc.), des matériaux à

structure nanocristalline, … etc.

Elle consiste à faire pénétrer une pointe de géométrie connue au sein d’un matériau à

étudier, sur une faible épaisseur et à suivre l’évolution de sa pénétration en fonction de la

charge appliquée.
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II. 2. 3. 2. Procédure d’essai

Lors de la réalisation d’un essai de nanoindentation, on applique en premier la charge

provoquant un enfoncement de l’indenteur dans l’échantillon, induisant des déformations

élastiques et plastiques dans la zone de contact. En seconde étape, l’indenteur est retiré et une

empreinte résiduelle persiste alors à la surface de l’échantillon.

Les géométries de l’indenteur sont diverses, mais les plus couramment utilisées sont

ceux dont la pointe est de type Berkovich (pyramide en diamant à base triangulaire) ou encore

de type Vickers (pyramide en diamant à base carrée).

Au cours de l’essai de la nanoindentation, on enregistre donc de manière continue

l’évolution de l’enfoncement de la pointe avec la charge d’indentation au cours des étapes de

charge et de décharge afin d’observer la réponse élastique et plastique du matériau. Le résultat

est la courbe charge-décharge (fig. II. 5) qui montre l’évolution de la charge appliquée en

fonction de la profondeur de pénétration de l’empreinte.

Figure II. 5 Courbe charge-décharge d’indentation instrumentée [133].

La dureté par indentation du matériau nommée H (en GPa) est définie par le rapport entre la

charge maximale appliquée (Pmax) et l’aire de contact de l’empreinte projetée Ac (fig. II. 6)

et peut être déterminée par la relation suivante :
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H = (II. 7)

L’aire de contact Ac (mm2) entre l’indenteur et l’échantillon est définie comme une fonction

de la profondeur de contact hc (mm).

Ac = 24,56 hc
2 (II. 8)

Avec hc = hmax – ε (II. 9)

Puisque la profondeur totale d'indentation hmax (mesurée par le déplacement de la

pointe) est la somme de la profondeur de contact hc et de la profondeur hs à la périphérie de

l'indentation où le pénétrateur ne vient pas en contact avec la surface du matériau, c'est-à-dire,

hmax = hc + hs (II. 10)

comme représenté sur la figure II. 6. Le terme de déplacement de surface hs est calculé selon

la formule qui suit :

hs = ε (II. 11)

Sachant que ε est une constante dépendant de la géométrie de l’indenteur. Pour un indenteur

Berkovich ε = 0,75

Figure II. 6 Schéma montrant la profondeur totale d'indentation hmax de la zone
de contact Ac entre l’indenteur et le matériau [133].

Il faut noter que la courbe de décharge dépend du caractère élastique du matériau. De

ce fait, le module d’Young peut être calculé en mesurant la rigidité du matériau (S) qui

correspond à la tangente prise au sommet de la courbe de décharge (fig. II. 5). Selon le

modèle de W. C. Oliver et G. M. Pharr [133] qui relie la rigidité (S) à l’aire de l’empreinte
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(Ac) et au module d’Young réduit (Er) du matériau, le module élasticité (Er) est déduit des

deux relations suivantes :

S = = √∏  Er √Ac (II. 12)

Où :  est un coefficient de correction égal à 1,034 pour l’indenteur Berkovich.

De même, le calcul du module d’Young doit tenir compte de la déformation, même

minime, de la pointe en diamant durant l’indentation. Il est donc possible de définir un

module effectif ou encore un module apparent Er.

= + (II. 13)

Avec :

νi - coefficient de Poisson de l’indenteur (νi = 0,07).

Ei - le module d’élasticité de l’indenteur (Ei = 1141 GPa).

Er - module d’élasticité réduit (en GPa).

ν - coefficient de Poisson de l’échantillon.

E - module d’élasticité de l’échantillon.

Les essais de nanodureté ont été réalisés sur un nano-indenteur de type XP-MTS dont

la charge peut varier de quelques µN à 10 N, avec un indenteur Berkovich. Cet indenteur se

trouve au laboratoire de mécanique, surfaces, matériaux et procédés (MSMP) de l’Ecole

nationale supérieure d'arts et métiers de Lille (France).

Les essais ont été effectués avec une charge maximale de 80 mN pour montrer

l’impact de la morphologie «core-rim» sur les caractéristiques mécaniques des cermets à base

de TiC-Ni. Les essais de nanoindentation ont également permis de connaitre la dureté et le

module d’Young pour chaque composition et cela, à l’échelle de la particule tout en mettant

en exergue l’influence de la charge appliquée sur les propriétés mécaniques des cermets. Il

faut noter que les résultats enregistrés sont une moyenne d’une série de valeurs.
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II. 2. 4. Diffraction des rayons X

L’identification des phases formées lors de l’explosion thermique et du maintien

isotherme a été possible grâce à l’analyse par diffraction de rayons X. L’analyse des différents

spectres a permis aussi de révéler les transformations de phases qui s’opèrent dans la structure

du cermet après chaque étape d’élaboration. L’évolution du paramètre de la maille cubique du

carbure de titane, après combustion et, après combustion et maintien isotherme ainsi que l’état

de contrainte ont été retenus comme paramètres d’appréciation des changements de phases.

Le comportement à l’oxydation à haute température des cermets a été révélé

également par cette même technique.

II. 2. 4. 1. Principe

La diffraction des rayons X nommée (DRX) est destinée à caractériser les matériaux

sans effets destructeurs. Elle donne des informations sur les structures, les phases, les

orientations privilégiées du cristal (texture) et d'autres paramètres structurels comme la taille

moyenne du grain, la cristallinité, la tension et les défauts des cristaux. Les pics de diffraction

des rayons X sont produits par interférence constructive d'un faisceau monochromatique de

rayons X diffusé à des angles spécifiques de chaque jeu de plans réticulaires compris dans un

échantillon. Les intensités des pics sont déterminées par la distribution des atomes à l'intérieur

du réseau. Par conséquent, le schéma de diffraction des rayons X est l'empreinte digitale du

dispositif atomique périodique dans un matériau donné. Une recherche dans la base de

données standard ICDD des schémas de diffraction des rayons X permet de faire une

identification rapide des phases pour une grande quantité d'échantillons cristallins.
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Figure II. 7 Principe de la diffraction des rayons X basé sur la théorie de Bragg [134].

II. 2. 4. 2. Procédure expérimentale et de calcul

L’identification et la caractérisation structurale des phases cristallines constituant nos

cermets à base de TiC – Ni élaborés par la technique d’explosion thermique sous charge a été

confirmée par la technique de diffraction (DRX). Les spectres de diffraction des rayons X

obtenus ont été réalisés dans une chambre de diffraction appelé aussi diffractomètre de type

Panalytical X Pert highscore (université de Béjaia), utilisant une anticathode en cuivre (Cu Kα

avec λ= 0,1540598 nm). Les variations du paramètre “a” de la maille cubique de TiC ont été

calculées à partir des raies de diffraction (111), (200), (220) et (311) en utilisant l’équation de

Bragg (II. 14).

2dhkl sin θ = n.λ (II. 14)

Où θ est l’angle de Bragg, λ est la longueur d’ondes des rayons X et dhk est la distance

interatomique qui est, dans notre cas :

hkl= (II. 15)

Où “a” est le paramètre de la maille cubique du carbure de titane et (hkl) sont les indices de

Miller des pics de diffraction considérés (cas des grains A et B). En observant la figure II.7

nous pouvons déduire l’existence de l’angle de rotation Ψ dont il faut tenir compte pour

pouvoir respecter la loi de Bragg comme dans le cas du grain (C) orienté différemment.
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Partant de l’hypothèse que tout changement de la structure s’accompagne d’un changement de

l’état de contraintes du matériau, la méthode Hall-Williamson [135] a été utilisée pour

connaitre la nature des contraintes apparaissant à l’intérieur de la particule de TiC. Cette

approche est basée sur la relation II. 16.= + (II. 16)

L'équation de Hall-Williamson comprend le terme de taille de cristallite de Scherrer (D) et le

terme de micro-contrainte (ε). Dans ce cas β est la largeur maximale à mi-hauteur des pics de

diffraction considérés. La pente de la courbe β cosθ par rapport à 4 sinθ quantifie la

déformation résiduelle de l’échantillon.

II. 2. 5. Microscope électronique à balayage

La Microscopie Electronique à Balayage est fondée sur les interactions électrons-

matière, elle permet l’obtention d’images de hautes résolutions de la surface de l’échantillon

avec des profondeurs de champs supérieures à celles de la microscopie optique.

En ce qui nous concerne, cette dernière technique sera un outil incontournable pour

l’analyse semi-quantitative des nouvelles structures des échantillons obtenues par explosion

thermique et maintien sous charge. Cette étude permettra également d’exhiber la morphologie

des faciès d’usure et des couches oxydées des cermets après différents tests.

II. 2. 5. 1. Description du microscope électronique à balayage

Les principaux éléments composant un Microscope Electronique à Balayage sont : la

source d’électrons (canon) et un dispositif de haute tension, une colonne maintenue sous un

vide secondaire, un ensemble de lentilles électroniques permettant l’obtention d’un fin

faisceau, une platine permettant d’installer les échantillons, un détecteur d’électrons couplé à
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un amplificateur de signal et enfin un système de visualisation des images. Le fonctionnement

du MEB est présenté dans la figure II. 8.

Figure II. 8 Photo de la coupe d’un MEB et son schéma de fonctionnement [136].

II. 2. 5. 2. Principe de la microscopie électronique à balayage

En microscopie électronique à balayage (MEB) ou encore en anglais (SEM) :

Scanning Electron Microscopy), un fin faisceau d'électrons dont l'énergie peut varier de

quelques centaines d’eV à 40 keV est focalisé à la surface de l'échantillon, qu'il balaye

selon une trame de lignes parallèles. Sous l’impact de ce faisceau d’électrons, de diverses

interactions électrons-matière résulte de l’émission de différents signaux. Ces derniers

sont collectés pour former une image de la surface de l’objet à observer, ou pour faire une

analyse chimique de cette même surface.

Les principaux signaux émis en SEM sont représentés à la figure II. 9 avec leur

zone de provenance dans le volume d'interaction électrons-matière. Les trois signaux

généralement collectés sont les électrons secondaires (SE : Secondary Electrons) qui ont

une énergie de 0 à 50 eV (contraste essentiellement topographique), les électrons

rétrodiffusés (BSE : Backscatterd Electrons) qui ont une énergie élevée voisine de

l'énergie du faisceau incident (contraste topographique et/ou chimique), et les photons X

caractéristiques de la chimie de l'échantillon (analyse chimique).
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Figure II. 9 Poire d’interaction d’un faisceau d’électrons avec un matériau [134].

Les analyses par microscopie à balayage (MEB) et quantitative (EDX) ont été réalisés

sur des microscopes de type Philips XL30 (Université Paris-Sud 11- Saclay France), FEI

Quanta-250 (ENSMM d’Annaba) et JEOL JSM-68-10LA (Université d’Oran USTO).

Les échantillons destinés aux observations sur microscope électronique ont été

préalablement polis et nettoyés par immersion dans un bain ultrasonique (modèle Raypa-UCI-

75), pendant 60 min afin d’éliminer toute trace d’impuretés à la surface.

Nous avons réalisé la microscopie électronique à balayage avec analyse quantitative dans

le but suivant:

- Mise en évidence de la structure à fort grossissement pour détecter les spécificités

microstructurales engendrées par les éléments d’addition.

- Confirmation de la nature des phases des cermets par appréciation quantitative

(cartographie X et profils de concentration).

- Etude du caractère de dégradation du matériau lors des essais tribologiques.

- Etude structurale des couches oxydées des cermets.

II. 2. 6. Calorimétrie différentielle à balayage

Cette technique appelée (DSC) permet de déterminer la température et la chaleur

échangée entre l’échantillon et l’environnement lorsque ce dernier est soumis à une variation
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linéaire de température en fonction du temps. Dans notre étude, elle est exploitée pour

déterminer la chronologie d’apparition des carbures en plus du carbure de titane et connaitre

les effets thermiques de leurs réactions.

II. 2. 6. 1. Principe

Le calorimètre différentiel à balayage est composé de deux creusets dont l’un est vide

(référence) et l’autre contient l’échantillon à mesurer. La mesure de la différence du flux de

chaleur nécessaire au maintien de l’échantillon à la même température que celle de la

référence lors du chauffage (ou du refroidissement) est enregistrée. Les transformations qui

interviennent se traduisent par un pic (endothermique ou exothermique) et l’intégration de ce

pic par rapport au temps permet d’évaluer la chaleur de réaction mise en jeu quand le

matériau est soumis à une variation de température linéaire sous atmosphère contrôlée (argon,

hélium). Les échanges calorifiques qui se produisent sous pression constante reviennent à

mesurer la différence d’enthalpie (dH = dQ) entre les deux creusets.

II. 2. 6. 2. Appareillage

Les mesures ont été effectuées avec un calorimètre DSC Q100 TA installé au

laboratoire de magnétisme et spectroscopie des solides «LM2S» du département de Physique.

Le déroulement des différentes réactions lors du chauffage des cermets est exécuté dans

l’intervalle 20 à 1300 °C dans des creusets en alumine.

Les mélanges de départ sont comprimés à froid avant de les chauffer à la température

indiquée. Les vitesses de chauffage choisies sont 4 °C/min et 10 °C/min, sous flux protecteur

d’argon de 50 ml/min.
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II. 2. 7. Etude du comportement tribologique

Les tests tribologiques des cermets élaborés dans le cadre de cette étude ont pour

objectif de révéler leur comportement au frottement et à l’usure en régime sec. Ces

informations ouvriront éventuellement des nouvelles perspectives d’applications.

II. 2. 7. 1. Dispositif expérimental

A-Taux d’usure

Le comportement tribologique des cermets a été étudié grâce aux tests d’usure qui ont

nécessité la conception d’un montage expérimental adéquat, assemblé au laboratoire de

métallurgie des poudres de l’université d’Annaba (fig. II. 10). Le principe d’appréciation du

comportement à l’usure est basé sur la détermination des pertes de masse et le calcul du taux

d’usure dans des conditions bien déterminées et cela pour un couple de matériaux donné.

Il s’agit d’appliquer une charge constante sur l’échantillon en contact plan avec un

disque tournant en matériau abrasif (corindon) sans lubrification. Un échantillon en WC-Co a

été pris comme référence.

Figure II. 10 Schéma du montage du test d’usure

Les tests de détermination des pertes de masse sont des essais interrompus à chaque

arrêt soit tous les 650 m, les débris d’usure générés par le frottement sont enlevés de la piste
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d’usure et l’échantillon est nettoyé avec de l’éthanol, par contre le disque est soufflé avec de

l’air comprimé. Après chaque arrêt, les échantillons sont pesés à l’aide d’une balance de type

« Ohaus » avec une précision de 10-3 g. Les conditions de l’essai sont données par le tableau

II. 3.

Tableau II. 3 Conditions des essais de frottement
Echantillon Cermet

Disque Corindon grade 60 (Al2O3)

Dureté du disque 9 à l’échelle Mohs

Charge appliquée (N) 10

Distance parcourue totale (m) 3900

Distance parcourue après chaque arrêt (m) 650

Vitesse angulaire (tr/min) 60

Température d’essai (°C) 25

Référence WC-Co

B-Coefficient de frottement

Les essais de frottement ont été effectués sur les différentes compositions des cermets

en utilisant un tribomètre pion-disque «C.S.M instrument» (fig. II. 11) accompagné du

logiciel TriboX.

Figure II. 11 Vue d’ensemble du tribomètre pion-disque.

Ce test tribométrique basé sur le frottement pour un couple de matériaux donné. Son

principe consiste à appliquer une charge sur une bille immobile, dans le plan horizontal est en
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contact avec la face plane d’un disque (échantillon), en rotation suivant l’axe vertical (fig. II.

12).

Figure II. 12 Schéma de principe du tribomètre «bille-disque».

Cet essai de frottement se déroule dans un environnement choisi et contrôlé.

Lors des essais, un échantillon en cermet constitue le disque du montage par contre le pion est

une bille en alumine de diamètre 6 mm. Quant au choix de la bille, il ne se fait pas de manière

aléatoire, en fait, la bille en céramique doit présenter une usure négligeable comparée à celle

des cermets à base de TiC-Ni qui font l’objet de notre étude. Les caractéristiques principales

de la bille sont données dans le tableau II. 4.

Tableau II. 4 Propriétés de la bille en alumine

Diamètre (mm) 6

Dureté (kg/mm2) 1900

Densité (g/cm3) 3,95

Module d’Young (GPa) 400

Avant chaque essai de frottement effectué sur le tribomètre, les échantillons sont polis

à l’aide d’un papier abrasif pour assurer une même rugosité de surface pour tous les

échantillons. Par la suite l’échantillon et la bille en alumine sont nettoyés et dégraissés à

l’éthanol.
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Les tests de détermination du coefficient de frottement sont des essais continus sur une

distance de 50 m et les paramètres opératoires de ces essais tribologiques effectués sur nos

cermets à base de TiC-Ni sont précisés dans le tableau II. 5.

Tableau II. 5 Conditions des essais de frottement.
Pion Bille en alumine (6mm)

Charge appliquée (N) 10

Vitesse de glissement (cm/s) 7,54

Distance de glissement (m) 50

Température d’essai (°C) 25

Taux d’acquisition (Hz) 10

Lubrification Frottement sec

II. 2. 7. 2. Méthode de calcul

Lorsque deux corps en contact glissent l’un par rapport à l’autre, il se créé une force

de frottement qui s’oppose au mouvement de glissement. On peut déduire donc le coefficient

de frottement « μ » défini comme étant le rapport de la force tangentielle notée « Ft » sur la

force normale supportée par le contact « Fn » :

μ = (II. 16)

Connaitre le comportement tribologique de deux corps en mouvement, revient à

connaitre le phénomène d’usure entre ces deux corps qui est la conséquence directe de la

friction se produisant au niveau de la zone de contact. Le taux d’usure est donc estimé en

calculant le volume de matière usée selon l’approche de Lancaster suivante [137].

k = (II. 17)
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Sachant que :

k – est le taux d’usure (en m2/N).

V – est le volume d’usure (en m3).

P – est la charge appliquée (en N).

d – est la distance de glissement (en m).

II. 2. 8. Essai d’oxydation

La cinétique d’oxydation à haute température des cermets complexes a été étudiée via

les mesures des variations de la masse des échantillons dans l’intervalle 200-1100 °C. Ceci a

permis de mettre au jour le comportement à l’oxydation de ces cermets à 800 °C et durant un

long maintien t (108 h). L’évolution de la masse des échantillons a été appréciée selon la

relation suivante :

Gm = Δm/S0 (II. 18)

Où : Gm – gain de masse (g/mm²),

Δm – variation de masse (g),

S0 – surface de l’échantillon exposée à l’oxydation (mm²).

Des modèles théoriques permettent de relier la vitesse d’oxydation aux mécanismes de

formation de la couche d’oxydes. Quatre lois ont été utilisées à cet effet.

Loi parabolique : KP = (Gm)2/t

Loi logarithmique : KL = Gm/Logt

Loi cubique : KC = (Gm)3/t

Loi linéaire : Kl = Gm/t

II. 2. 9. Essai de fatigue thermique-fluage

II. 2. 9. 1. Conception du montage

Un montage spécial (fig. II. 13) a été conçu et réalisé au laboratoire de Métallurgie des

poudres de l’université d’Annaba pour étudier le comportement au fluage et à la fatigue

thermique des cermets à base de TiC-Ni, élaborés au sein de ce même laboratoire.
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Le montage est constitué d’un générateur assurant le chauffage de l’échantillon par

effet Joule. Un cycle de chauffage-refroidissement est assuré par un système de contrôle de la

température et de la pression d’air. La température est régulée par un thermocouple de type K,

et par un pyromètre infrarouge. Le cycle de refroidissement est réalisé grâce à une

électrovanne couplée à un compresseur et un système de commande électrique. Durant toute

la période de l’essai l’échantillon est soumis à une charge de flexion.

Figure II. 13 Représentation schématique du montage des tests de fatigue
thermique – fluage

La figure II. 13 présente le schéma du montage expérimental pour les tests de fatigue

thermique-fluage.

II. 2. 9. 2. Exécution des tests

La réalisation des tests a nécessité la conception d’échantillons adaptés au cycle

proposé ci-dessus. Des éprouvettes ayant pour dimensions 2,5×2,0×30 mm3 ont été découpées

à partir des frittés élaborés par explosion thermique suivie d’un maintien isotherme sous

charge. Pour l’exécution du test de fatigue thermique – fluage, l’échantillon, fixé des deux

côtés, est chauffé par effet joule avec une vitesse de 72 °C/s, grâce à un courant de forte

intensité développé par un générateur (fig. II. 13). Durant l’essai, l’échantillon est

constamment soumis à une charge de flexion de 10 N. Lorsque la température maximale est

atteinte, le chauffage est interrompu et l’échantillon est alors refroidi rapidement par un jet
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d’air comprimé sous une pression de 2 bars (83 °C/s). Le cycle de chauffage – refroidissement

dans l’intervalle de température 300-850 °C (∆T=550 °C) est répété 4000 fois.

Ainsi, l’éprouvette subit le test de fatigue thermique-fluage dans l’intervalle 0 – 4000

cycles. Durant le cycle de chauffage-refroidissement, l’échantillon est alors soumis à un

schéma complexe de contraintes qui peut être décrit comme suit :

Figure II. 14 Illustration des sollicitations de l’éprouvette lors d’un cycle de l’essai de
fatigue thermique - fluage.

Le chauffage génère des contraintes de traction dans la partie supérieure de

l’échantillon (+σ) et des contraintes de compression dans sa partie inférieure (-σ); de ce fait, il

y a apparition d’une force expansive Fex qui tend à courber l’échantillon (fig. II. 14a). Durant

le refroidissement (fig. II. 14b), l’échantillon retrouve sa forme initiale (σ = 0, Fex = 0), il est

ainsi soumis à un phénomène de fluage du fait de la charge de flexion Ff. Par conséquent, les

contraintes de traction apparaissant initialement dans la partie supérieure de l’échantillon,

changent de signe et se convertissent en contraintes de compression et vice-versa (fig. II.

14c). On peut alors retenir qu’après chaque cycle, l’échantillon accuse une déformation

résiduelle permanente (∆f). La répétition du cycle chauffage-refroidissement (dilatation-

contraction) génère donc un phénomène de fatigue thermique. Outre cela, la charge de flexion

appliqué au cours des ces cycles engendre un fluage permanent de l’échantillon.
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Ce paramètre a été mesuré tous les 150 cycles grâce à l’appréciation de la déformation

résiduelle ∆f (fig. II. 14).
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CHAPITRE III. Etude de la microstructure des cermets à base de TiC-Ni élaborés par

explosion thermique et maintien isotherme sous charge.

III. 1 Déroulement de la combustion en mode explosion thermique

III. 1. 1 Influence de la composition de départ et du régime d’élaboration

La synthèse combustion en mode explosion thermique a lieu pendant l'étape de

chauffage lorsque la température d'amorçage (Tam.) de la réaction exothermique de formation

du carbure de titane est atteinte (ΔHf298K = -184,3 kJ/mole [4].

Cette température a été déterminée avec précision du fait que la réaction exothermique

se traduit par l’apparition d’un pic brutal sur la courbe de pression contrôlée à l'intérieur du

réacteur. Ce phénomène résulte de la libération instantanée de la chaleur et de l'évaporation

des espèces volatiles tels que les gaz adsorbés à la surface des particules et les impuretés en

insertion dans les mailles cristallographiques.

En raison de la chaleur de réaction, la température de l'échantillon atteint sa valeur

maximale (Tmax.) juste après l'amorçage, avant de reprendre la température du réacteur (fig. II.

2). Dans un travail antérieur utilisant une procédure basée sur la combustion en mode

explosion thermique suivie d’une compression à chaud (ET + CC) et des conditions

expérimentales similaires [126], il a été démontré expérimentalement qu’après le pic

exothermique, l'échantillon, au terme d’une courte période, reprenait à nouveau la température

programmée du four.

Par conséquent, dans le cas présent, bien qu'il n'ait pas été possible de mesurer

directement la température de l'échantillon, on a supposé alors que cette température était

effectivement de 1300°C durant le maintien isotherme, comme le montre la figure III. 1a.

Dans les processus de combustion, la température maximale (Tmax.) est toujours inférieure à la

température adiabatique (Tad.) en raison des pertes de chaleur. Cependant, comme dans notre
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cas, le chauffage de l'échantillon est volumique (fig. II. 3), ces pertes sont réduites et les

valeurs de la température adiabatique peuvent être prises comme une limite supérieure pas

trop éloignée des valeurs réelles de Tmax.. En utilisant la méthode développée par B. Holt et Z.

A. Munir [132], les valeurs de Tad. ont été calculées pour les différentes compositions.

Dans le tableau III. 1 sont présentés les résultats de l’explosion thermique et les

conditions expérimentales utilisées lors de l’élaboration des cermets étudiés.

Tableau III. 1. Conditions expérimentales et résultats de l’explosion thermique.

Ec
ha

nt
ill

on

Mélange de départ
(%Pds.)

Régime
appliqué

Explosion
Thermique

(TE)

Compression à Chaud
(CC)

Tam.*
(°C)

Tad.**
(°C)

Temp.
(°C)

Maint.
Isot.
(mn)

Charge
Cycliq.
(MPa)

S0 70(Ti + C) + 30Ni ET + CC 1008 2273 1300 60 32
S’0 70(Ti + C) + 30Ni ET 1008 2273 - - -
S1 70(Ti + C + Cr) + 30Ni ET + CC 1000 2137 1300 60 32
S’1 70(Ti + C + Cr) + 30Ni ET 1000 2137 - - -
S2 70(Ti + C + Mo) + 30Ni ET + CC 998 2057 1300 60 32
S’2 70(Ti + C + Mo) + 30Ni ET 998 2057 - - -
S3 70(Ti + C + W) + 30Ni ET + CC 995 1950 1300 60 32
S’3 70(Ti + C + W) + 30Ni ET 995 1950 - - -
S01
S02

70(Ti + C) + 30Ni
70(Ti + C) + 30Ni

ET/CC
ET + CC

1008
1008

2278
2273

1300
1300

60
60

32
32

S03 90(Ti + C) + 10Ni ET + CC 1080 2774 1300 60 32
S04
S05

60(Ti + C) + 40Ni
70TiC + 30Ni

ET + CC
CC

998 1999
-

1300
1300

60
60

32
32

*Mesurée, **Calculée (ET) + (CC)-Explosion Thermique suivie de la Compression à Chaud
(ET)/(CC)- Explosion Thermique et Compression à Chaud associées

Il convient de noter que les paramètres de l’explosion thermique, Tam. et Tad. (tabl. III. 1),

sont fortement conditionnés par la nature des additions et par la composition des mélanges de

départ. Lors de la synthèse de TiC, la valeur de Tad. est supérieure à 3000°C [132], mais

diminue de manière significative lorsque le Ni est introduit dans le mélange de départ car il

agit comme diluant, et une partie de la chaleur libérée est alors directement consommée par la

fusion du liant. Pour l'échantillon S03 contenant seulement 10%Ni, Tad. atteint 2774°C.
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Lorsque la quantité de Ni dans le mélange augmente, Tad. diminue sensiblement pour atteindre

2273°C et 1999°C, valeurs calculées pour les cermets S0 et S04 contenant respectivement 30 et

40% Ni. Les ajouts d’éléments réfractaires (Cr, Mo ou W) influent également sur l'équilibre

thermique de la réaction de synthèse de TiC, suite à la formation de carbures secondaires tels

que Cr3C2, Mo2C et WC. Lorsque le chrome est ajouté au mélange Ti-C-30% Ni (cermet S1),

Tad diminue légèrement de 2273 à 2137°C. En présence de Mo (cermet S2), Tad. ne dépasse

pas 2057°C. La température adiabatique la plus basse (1950°C) a été enregistrée pour le

cermet S3 contenant des additions de tungstène.

Les valeurs données par le tableau III. 1 montrent que l'impact de la composition de

départ sur Tam. est beaucoup plus faible que sur la température du processus adiabatique (Tad).

Ce comportement est dû au fait que Tam. est conditionnée principalement par l'apparition d'une

phase liquide à 942°C correspondant à l'eutectique Tiβ-NiTi2 dans le système Ti-Ni [5].

Des études antérieures ont montré que les fines particules de graphite commencent à se

dissoudre dans cette phase liquide Ti-Ni, ce qui conduit à la nucléation des premières

molécules de TiC, libérant suffisamment de chaleur pour déclencher l'amorçage du processus

de combustion et sa généralisation à l’ensemble du volume de l’échantillon [39, 126].

Outre cela, les résultats donnés par le tableau III. 1 montrent clairement que la

température d’amorçage de la réaction exothermique (Tam.) diminue légèrement en présence

des additions de Cr, de Mo ou de W, probablement du fait que ces métaux favorisent

l'apparition des premières gouttes de la phase liquide à des températures plus basses

(formation d’eutectiques à basse température de fusion).

Cependant, il a également été établi que la température du processus exothermique

était beaucoup plus influencée par la teneur en Ni que par les autres additions. Pour les

cermets contenant 10% Ni (S03), la valeur mesurée de Tam. est de 1080°C, tandis que lorsque

la teneur en liant métallique croit jusqu'à 40% (S04), Tam. ne dépasse guère 998°C.



Etude de la microstructure des cermets à base de TiC - Ni

90

Ceci est la conséquence de la formation d'une plus grande proportion de phase liquide

lors de l'augmentation de la teneur en Ni, favorisant la nucléation et la précipitation des

premières particules de TiC comme expliqué ci-dessus.

La densité relative la plus élevée (96%) a été obtenue pour le cermet de base S0

contenant TiC + 30%Ni, sans aucun ajout, et élaboré selon de la procédure ET + CC (tabl.

III. 2).

Tableau III. 2. Evolution du diamètre moyen de la particule de TiC et de la densité relative
du cermet en fonction de la composition et du régime appliqué.

Echantillon Régime
appliqué

Dm.
particle de TiC

(µm)

Porosité
(%)

Densité relative
(%)

S0 ET + CC 1,92 4 96
S1 (+Cr) ET + CC 4,65 5 95
S2 (+Mo) ET + CC 1,70 10 90
S3 (+W) ET + CC 2,84 7 93

S01 ET/CC - 14 86
S03 ET + CC - 42 58
Où: (ET) + (CC)-Explosion Thermique suivie de la Compression à Chaud

(ET)/(CC)- Explosion Thermique et Compression à Chaud associées.

Cependant, lorsque la charge de compression est appliquée durant le pic

exothermique, selon la procédure ET/CC (tabl. III. 2), la densité du cermet qui en résulte

(S01) accuse une valeur relativement faible (86%). Plusieurs phénomènes sont à l’origine de la

porosité dans les matériaux issus d’un processus de combustion. Leurs causes ont été bien

élucidées dans plusieurs travaux antérieurs parmi lesquels l’étude de K. Morsi et autres [137].

Il y a été clairement montré que la propagation du front de combustion dans les processus

d’autocombustion (Self propagating High temperature Synthesis) ou SHS, s'accompagne

toujours d'une augmentation de la pression due à la combustion des impuretés et à

l'évaporation partielle des constituants de départ.

Ces observations restent également valables dans le cas d'une combustion en mode

explosion thermique. Notons que dans le présent travail, c'est grâce à cette augmentation de



Etude de la microstructure des cermets à base de TiC - Ni

91

pression que l'on a pu détecter l'amorçage du processus exothermique dans la chambre du

réacteur.

L'application de la charge lors de l'explosion thermique selon la procédure ET/CC,

empêche l'échappement de ces espèces gazeuses. Ce phénomène bloque alors l’écoulement

visqueux du liant et conduit ainsi à une faible densité et à la présence d’une porosité résiduelle

importante dans le produit final.

D'autre part, il a été constaté que la réduction de la teneur en liant affecte négativement

la densité relative des cermets, qui ne dépasse pas 58% lorsque la quantité de Ni n'est que de

10% (cermet S03). Ce qui confirme le rôle primordial du liant métallique dans la formation et

la densification de ce type de matériaux. De plus, les additions de Cr, de Mo ou de W ont

également un effet négatif sur la densité relative des cermets. Les valeurs de porosité

résiduelle observées sur les cermets S1, S2 et S3 varient de l'ordre de 5 à 10% (tabl. III. 2).

III. 1. 2 Résultats des analyses par DRX

L’introduction des éléments d’addition (Cr, Mo, W) dans le mélange de départ (Ti+ C

+ Ni) conduit inévitablement des changements notables de la composition de la phase dure du

cermet, du liant métallique et, finalement de toute la microstructure du produit final. Il

s’ensuit alors une évolution sensible des propriétés du matériau, en étroite relation avec le

régime d’élaboration.

La figure III. 1 présente les spectres de diffraction des rayons X (DRX) des cermets

S'0, S'1, S'2 et S'3 obtenus par explosion thermique (ET), sans maintien isotherme sous charge

et les cermets S0, S1, S2 et S3 élaborés par la procédure ET + CC, c'est-à-dire, par combustion

en mode explosion thermique, suivie d’un maintien isotherme sous charge. Le spectre de

diffraction de l'échantillon S'0, avec la composition de base 70 (80Ti + 20C) + 30Ni, a révélé

la présence de TiC et de Ni, mais aussi du carbone libre, ce qui signifie que la combustion est
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demeurée incomplète (taux de conversion η<1). Un léger décalage des pics de nickel a été

aussi mis en évidence, probablement en raison de la dissolution d'une petite quantité de Ti

dans la maille cristallographique du Ni, selon un mécanisme de substitution. Les pics de TiC

et de Ni ont également été identifiées sur le spectre de l'échantillon S0 ayant la même

composition que S'0. Des pics de faible intensité de graphite libre ont persisté du fait que le

temps de maintien à 1300°C peut s’avérer insuffisant pour assurer une dissolution complète.

Pendant ce maintien isotherme, la plus grande partie du graphite n'ayant pas réagi est dissoute

et a migre à travers le liant métallique jusqu'à la limite TiC-Ni, diffusant à travers l'interface et

causant ainsi l'augmentation du rapport C/Ti de TiC. De plus, ce carbone réagit avec le Ti

encore présent dans le liant, évitant la formation de phases intermétalliques après

refroidissement.

Lorsque le Cr est introduit dans le mélange de départ, la synthèse de TiC

s'accompagne de la formation de Cr23C6, comme révélé par le spectre de DRX du cermet S'1

obtenu uniquement par explosion thermique (fig. III. 1).

Dans ce cas également, le nickel et le graphite n'ayant pas réagi durant la combustion,

ont été nettement mis au jour sur le spectre de diffraction. Concernant l'échantillon S1,

contenant le chrome, et élaboré selon le régime complet, c'est-à-dire ET + CC, l'analyse par

DRX a révélé la présence de TiC et de Cr3C2. Comme élucidé précédemment, l'étape du

maintien isotherme conduit à la dissolution du graphite résiduel dans le liant métallique, ce

qui se traduit par l'apparition d'un carbure plus riche en carbone, selon un mécanisme

diffusionnaire.

Le processus de combustion en mode explosion thermique (ET) du mélange contenant

le molybdène (S'2) conduit à la synthèse de TiC et de Mo2C, comme le montre clairement le

spectre de DRX correspondant qui révèle la présence de ces carbures ainsi que du nickel et du

carbone.
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Figure III. 1 Spectres de diffraction des cermets obtenus par: Explosion thermique (S'0, S'1,
S'2 et S'3) ou par explosion thermique et maintien isotherme (S0, S1, S2 et S3).

Le carbure de molybdène apparait au cours du pic exothermique malgré sa faible

enthalpie (ΔHf298K = -45,6 kJ/mole) [138]. La réaction de synthèse est fortement activée par

l’excès d’énergie de surface des fines particules de Mo (tabl. II. 1). Lorsque cette

composition (S2) est soumise au régime ET + CC, un décalage de la position des pics de TiC

est observée, ce qui suggère la conversion de Mo2C en un autre carbure (MoC), propice à la
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formation d’un carbure mixte complexe (Ti, Mo)C (fig. III. 1). Dans le cas des ajouts du

tungstène, il y a synthèse directe du carbure mixte (Ti, W)C après combustion, même sans

maintien isotherme.

III.1.3 Résultats des analyses par calorimétrie différentielle à balayage

Pour confirmer les résultats des analyses par DRX et pour mieux cerner les

phénomènes se déroulant au cours du chauffage du comprimé à vert, et susceptibles

d’influencer la cinétique de formation de la structure, avant et après l’amorçage du processus

exothermique, des analyses par calorimétrie différentielle à balayage (DSC) été réalisées. La

figure III. 2a présente la courbe obtenue à partir de l’échantillon du mélange de base (S0),

sans addition, enregistré dans l’intervalle 20-1300°C, avec une vitesse de chauffage de

4°C/min. A premier abord, le pic endothermique observé à 179°C peut être attribué à

l'évaporation des gaz adsorbés à la surface des particules et qui seront, par la suite piégés à

l'intérieur des pores en cours de la cicatrisation. L'élimination d'autres impuretés volatiles

contenues dans le volume du comprimé de départ, peut également intensifier ce phénomène.

Le deuxième pic visible à 400°C est exothermique et peut correspondre à la réaction

d'oxydation d'une petite partie du graphite par l'oxygène piégé à l'intérieur de la structure

poreuse, et causer ainsi la formation de CO.

Le pic le plus endothermique enregistré à 647°C pourrait être attribué alors à une

éventuelle décomposition du monoxyde de carbone. Les autres pics observés également sur la

courbe seront élucidés comme suit: lors du chauffage, la libération de la chaleur à 800°C

résulte de la diffusion en phase solide entre les particules de titane et de nickel. L’interaction

entre les atomes de titane et de nickel conduit à la formation de l’intermétallique NiTi2, en

accord avec le diagramme binaire Ni-Ti [5] et selon la réaction III. 1.

2Tiα + Ni = NiTi2, ΔHf298K = - 40,6 kJ/mol [138] (III. 1)
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Figure III. 2 Résultats des analyses par calorimétrie différentielle à balayage des
échantillonsS0 (a, b) ; S1 (c, d).

Le pic exothermique enregistré à 821°C correspondant à une consommation de chaleur

liée à la fusion de l'eutectique Tiβ-NiTi2. L’excès d'énergie de surface due à la finesse de

particules de Ti et de Ni favorise une fusion partielle et prématurée qui, normalement ne se

produit pas avant 912°C [5]. La nucléation des premières molécules de carbure de titane

commence par la dissolution de fines particules de graphite dans les gouttelettes fondues de

l'alliage Ni-Ti et se poursuit par l’amorçage de la réaction exothermique entre les constituants

NiTi2-C (ΔHf298K = -183,7kJ/mole) [138, 139].

Une combustion sélective peut être favorisée par des mélanges de poudres de départ

hétérogènes et par la disposition aléatoire des particules dans le volume de l'échantillon

préalablement compacté à froid. La réaction exothermique est, par exemple facilement

amorcée dans certaines zones où le rapport de massique C/Me est optimal. C'est pourquoi le

pic exothermique observé à 916 ° C peut être lié au processus de combustion du système (Ti-

C), et par conséquent, attribué à la synthèse directe du carbure de titane (fig. III. 2a).

En résumé, trois zones ont été identifiées sur la courbe DSC de l'échantillon S0.
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- L'étape 1, de la température ambiante à 647°C, montre l'effet de dégagement de la

phase gazeuse

- L’étape 2, de 647°C à 821°C correspondant à la formation de l’eutectique liquide

Tiβ-NiTi2.

- L'étape 3 de 821°C à 916°C est attribuée à l'explosion thermique et à la synthèse de

TiC.

La figure III. 2b montre la courbe de l'échantillon S2 contenant le molybdène. On

retrouve pratiquement les mêmes pics que ceux observés sur la courbe de l'échantillon S0.

Cependant, dans ce cas, l'effet thermique lié à la combustion est illustré par deux températures

distinctes. Le premier pic exothermique à 940°C correspond à l'amorçage de la synthèse de la

réaction du carbure de titane et le second exothermique qui se produit à 961°C est provoqué

par la réaction entre le molybdène et le carbone.

Deux carbures de molybdène, Mo2C et MoC sont identifiés sur les spectres de DRX

(fig. III. 1). Comme indiqué sur la courbe DSC, le pic observé à 961°C illustre l'effet

thermique relatif à la synthèse de Mo2C. Malgré sa faible enthalpie de formation (ΔHf298K = -

45,6kJ/mole) [139, 140]. Il se forme grâce à la contribution de l'énergie de surface des fines

particules de molybdène (2 μm). En présence de particules de faibles dimensions, la diffusion

des atomes de carbone a lieu sur une courte distance à travers l'interface solide Mo-C grâce à

la température élevée (2057°C) atteinte pendant le pic exothermique (tabl. III. 1).

Il est important de noter que pour une vitesse de chauffage de 10°C/min, on constate

que les pics exothermiques sont particulièrement mis en évidence (fig. III. 2c, d). Par contre,

les autres pics, notamment ceux illustrant les phénomènes endothermiques ne sont pas

révélés.

Les résultats de l’analyse par DRX de l'échantillon S'3 contenant le W ont confirmé

l'apparition de carbure mixte (Ti, W)C, résultant de l'interaction entre TiC et WC,
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monocarbures synthétisés simultanément lors du processus d'explosion thermique. Ce carbure

complexe est donc obtenu directement lors du pic exothermique sans formation de carbure

secondaire W2C intermédiaire. Dans ce cas, le maintien isotherme ne conduira qu'à

l'enrichissement en W du carbure mixte (Ti, W)C et à la formation d'une structure spécifique

complexe (cermet S3).

La nature des constituants durs des cermets à base de TiC-Ni est donc fortement

influencée par les carbures secondaires formés au cours du processus d'élaboration et leur

évolution durant le maintien, conformément aux diagrammes d’équilibre (Ti-C), (Cr-C),

(Mo-C) et (W-C) [5]. Ces transformations peuvent être résumées comme suit :

-S0- TiCx + Gexc.. (C) → TiCx avec x → 1

-S1- TiCx + Cr23C6 + Gexc. (C) → Cr3C2 + TiCx, avec x → 1

-S2- TiCx + Mo2C + Gexc. (C) → TiCx + MoC → (Ti, Mo)Cx, avec x → 1

-S3- TiCx + WC + Gexc. (C) → TiCx + WC → (Ti, W)Cx, avec x → 1

Où Gexc : graphite en excès.

III. 1. 4 Etat de contraintes du cermet

Partant du principe que la formation de carbures mixtes conduit à des changements du

paramètre « a » de la maille cubique de TiC, une évaluation de ce paramètre

cristallographique a été entreprise à partir des résultats de la DRX (fig. III. 1). Le tableau III.

3 montre les variations de ce paramètre en fonction du régime appliqué et de la nature des

additions dans le mélange de départ.
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Figure III. 3 Courbes de Williamson-Hall des échantillons S’3 et S3

Il apparaît que les valeurs du paramètre de la maille cubique du carbure de titane après

le processus d’explosion thermique sans maintien isotherme (échantillons S') sont toujours

restées en dessous de la valeur théorique de TiC (4,328 Ả) [4]. Il est bien connu que le TiC est

un composé non stœchiométrique avec un intervalle d'homogénéité étendu [5] et que le

paramètre du réseau diminue avec la diminution de la teneur en carbone.

Tableau III. 3. Influence de la composition des cermets et du régime appliqué sur le
paramètre cristallographique de la maille de TiC et sur la valeur des microdéformations.

Echantillon Régime appliqué Paramètre
de la maille de TiC

(Ả)

Microdéformation
(ε) x 10-4

(%)
S’0 Explosion Thermique (ET) 4,31823 +7,58
S0 Explosion Thermique (ET) +

Compression à Chaud (CC)
(ET + CC)

4,33823 +4,93

S’1 ET 4,32524 +31,1
S1 (ET + CC) 4,32262 +14,4
S’2 ET 4,31986 +20,8
S2 (ET + CC) 4,31696 +13,1
S’3 ET 4,32448 +36,2
S3 (ET + CC) 4,31461 +3,11

Ref. [28] - 4,32800

Il devient très probable que le processus de combustion trop « fugace » produise une

phase non stœchiométrique, si l’on tient compte que sur les spectres de diffraction de ces

échantillons, on retrouve souvent les pics du graphite résiduel qui n’a pas réagi lors du pic

exothermique. Outre cela, une augmentation du paramètre de maille a été observée pour le
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cermet S0 obtenu selon la procédure ET + CC, explosion thermique suivie d’un maintien

isotherme à 1300°C, par rapport à l’échantillon S'0, produit uniquement par explosion

thermique mais sans maintien isotherme (tabl. III. 3). Cet effet est dû à l'incorporation des

atomes de C résiduel libre, n'ayant pas réagi durant le pic exothermique, dans la maille

cubique de TiC et cela au cours de l’étape de maintien, augmentant ainsi le rapport C/Me.

Les écarts observés dans les valeurs du paramètre de la maille de TiC des cermets

contenant des ajouts de métaux réfractaires peuvent également être liées à la formation de

carbures mixtes, en particulier suite aux additions de Mo ou de W, et à la présence de carbures

secondaires, tels que Cr23C6 et Mo2C (fig. III. 1), qui ont tendance à extraire le carbone du

mélange réactif.

Outre cela, l'existence d'une proportion élevée de Mo ou de W dans le réseau des

carbures mixtes (Ti, Mo)C ou (Ti, W)C, révélés dans les échantillons S2 et S3, peut être

également l’origine de changements notables du paramètre de la maille cubique. Après le

régime ET + CC, une diminution du paramètre de la maille cubique de TiC a été nettement

mise au jour, pour les cermets S2 (+Mo) et S3 (+W), comparés aux échantillons S'2 et S'3

(Tabl. III. 3). La substitution des atomes de Ti par des métaux réfractaires pour former des

carbures mixtes (Ti, Mo)C ou (Ti, W)C conduit à une légère contraction de la maille due à la

différence de rayon atomique de Mo (0,1386 nm) et de W (0,1394 nm) par rapport à l'atome

de Ti (0,1467 nm) [4]. D'autre part, lorsque le Cr est ajouté au mélange de base, la formation

de carbures de chrome secondaires a été confirmée, et dans ce cas le paramètre de réseau de

TiC demeure pratiquement constant, indépendamment du régime appliqué (échantillons S'1 et

S1).

La substitution des atomes de titane par le Mo ou le W dans le réseau à base de TiC

génère donc des distorsions dans l’édifice cristallographique, d’où l’apparition d’un état de

contraintes spécifique de la particule de TiC. La méthode de Williamson Hall basée sur le
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traitement des résultats de la DRX, a permis d’apprécier la nature et le niveau de ces

contraintes et leur évolution en fonction des additions dans les mélanges départ (fig. III. 3).

Dans notre cas précis, l'état de contraintes peut également être affecté par le régime

appliqué lors de la synthèse du matériau. Ainsi, après l'explosion thermique, le niveau des

contraintes induites dans les particules de TiC s’est avéré plus élevé que celui généré par le

processus complet comprenant une explosion thermique (ET) suivie d’une compression à

chaud (CC) (tabl. III. 3). Ainsi, après la combustion, les contraintes sont plus intenses dans

tous les échantillons, ce qui peut s'expliquer par le caractère brutal de l'explosion thermique

qui régit la synthèse des particules de TiC. Cet état de contraintes est plus développé dans le

cas des cermets S'2 et S'3, contenant respectivement le Mo ou le W. De plus, la formation de

carbures mixtes (Ti, Mo)C ou (Ti, W)C après le maintien isotherme (échantillons S2 et S3),

conduit à la diminution du paramètre de la maille cubique du carbure de titane et par

conséquent, entraine un abaissement du niveau des microdéformations (tabl. III. 3).

III. 2 Microstructure des cermets

Dans nos conditions expérimentales, la formation de la structure du cermet, quelle que

soit sa composition, débute par le processus d'explosion thermique, période « fugace »

pendant laquelle les échantillons atteignent la température maximale après l’amorçage de la

réaction de synthèse et sont, par la suite, soumis au maintien isotherme à 1300°C. Comme le

point de fusion de l’eutectique binaire dans le système TiC-Ni est de 1295°C [109], on peut

supposer alors que la présence d'une phase liquide, même en petite quantité, existe pendant le

maintien isotherme à 1300°C.

Les figures III. 4 et III. 7 présentent les micrographies obtenues au microscope

électronique à balayage (MEB) sous différents grossissements et pour différentes

compositions. Une première analyse de ces micrographies, sous un faible grossissement, nous
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a permis d’apprécier le caractère de la dispersion du constituant dur et de la porosité dans le

liant mécanique, ainsi que de la morphologie de la particule de TiC. Le cermet de base S0 (fig.

III. 4), constitué uniquement de TiC et du Ni comme liant métallique, présente un caractère

homogène tant du point de vue de la dispersion de la phase dure que de celle de la porosité.

Figure III. 4 Micrographies MEB du cermet S0 sous différents grossissements illustrant la
dispersion des constituants du cermet (a), la porosité résiduelle (b)

et la morphologie de TiC (c).
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Il faut noter la forme sphérique de la particule de la phase dure, et l’excellente

mouillabilité de cette dernière par le liant métallique. La structure se distingue surtout par un

contact peu développé entre les particules de TiC. Cet état de la structure est susceptible de

conférer au cermet une bonne ténacité.

Figure III. 5 Micrographies MEB du cermet S1 sous différents grossissements illustrant la
dispersion des constituants du cermet (a), la porosité résiduelle (b)

et la morphologie de TiC (c).
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Les ajouts du chrome dans le mélange réactif de départ, conduit, après l’explosion

thermique et le maintien sous charge à 1300°C, à une structure plus grossière (fig. III. 5).

Ainsi, la particule de TiC acquière également une forme sphérique mais accuse un net

grossissement, d’où peu de contact entre les particules. Il est important de noter que cette

même particule présente moins de perturbations, ce qui réduit les risques d’amorçage des

fissures fragiles à partir de l’interface TiC-liant.

Figure III. 6 Micrographies MEB du cermet S2 sous différents grossissements illustrant la
dispersion des constituants du cermet (a), la porosité résiduelle (b)

et la morphologie de TiC (c).
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grossissement, d’où peu de contact entre les particules. Il est important de noter que cette

même particule présente moins de perturbations, ce qui réduit les risques d’amorçage des

fissures fragiles à partir de l’interface TiC-liant.

Figure III. 6 Micrographies MEB du cermet S2 sous différents grossissements illustrant la
dispersion des constituants du cermet (a), la porosité résiduelle (b)

et la morphologie de TiC (c).
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A premier abord, l’effet inverse est observé sur le cermet S2 contenant le Mo. La

particule de TiC, à tendance sphérique et relativement plus fine (fig. III. a et b), acquière

plusieurs morphologies. Chaque particule est alors constituée de deux parties, un corps interne

ou cœur sombre et un ou plusieurs anneaux plus clairs. Il s’agit en réalité d’une structure

spécifique, observée parfois dans les cermets à base de carbure de titane et connue sous

l’appellation de structure « core-rim » (fig. III. 6 c). Cette morphologie a été mise en évidence

initialement dans les cermets base de carbonitrure de titane [Ti(C, N)], comme le montrent de

nombreux travaux sur les cermets [92, 94, 97, 98, 100, 102, 106]. Par contre, cette

composition au molybdène se distingue par une dispersion moyenne de la porosité et de la

phase dure. Certaines parties de la structure accuse un appauvrissement en liant (constituant

clair), d’où le caractère hétérogène de la structure.
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Figure III. 7 Micrographies MEB du cermet S3 sous différents grossissements illustrant la
dispersion des constituants du cermet (a), la porosité résiduelle (b)

et la morphologie de TiC (c).

Des effets similaires ont été constatés sur la micrographie du cermet S3contenant le W.

La structure demeure relativement fine et présente une particule de TiC avec une structure

spécifique de type « core-rim » (fig. III. 7). Par contre, dans ce cas, la forme sphérique

disparait souvent au profit d’une particule quadratique. Aussi la phase dure est disposée en

réseau et les particules sont nettement reliées les unes aux autres.

On retient donc que sous de forts grossissements, les cermets S0 (base), S1 (+Cr), S2

(+Mo) et S3 (+W) révèlent les détails de la microstructure, qui confirme une nette évolution de

la forme des constituants du cermet. Chaque échantillon acquière une morphologie spécifique

qui se distingue par des changements notables dans la forme des particules de TiC, et

particulièrement, par la formation de nouveaux constituants selon la composition des

mélanges de départ.
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Figure III. 8 Influence du régime d’élaboration sur la morphologie de la particule de TiC du
cermet de base: a-(ET + CC) ; b-(ET/CC).

La figure III. 8a montre la micrographie MEB de l'échantillon S0 avec la composition

de base (70TiC + 30Ni). La microstructure est constituée des particules de TiC sphériques

d'un diamètre moyen d'environ 2 μm (tabl. III. 2) parfaitement entourées du liant métallique,

attestant ainsi d’une très bonne mouillabilité des particules de la phase dure par le nickel.

Cette microstructure contraste avec celle de l'échantillon S01 (fig. III. 8b), dans laquelle les

particules de TiC sont caractérisées par une intense fissuration. L'application de la charge

durant le pic exothermique génère malheureusement, une structure fortement perturbée, ce qui

rend la procédure basée sur la réalisation simultanée de l’explosion thermique et de la

compression à chaud (ET/CC) inefficace.

Une cartographie X (fig. III. 9) et des profils de concentrations des éléments, entrant

dans la composition du cermet S0 (fig. III. 10) ont été réalisés pour confirmer les résultats de

l’analyse par DRX et par EDS. A partir des résultats de la cartographie X de l’échantillon S0

illustrant la répartition des éléments tels que Ti, Ni et C, on peut retenir que le titane et le

carbone sont regroupés principalement au sein de la particule de TiC, mais sont pratiquement

inexistants au niveau du liant métallique, constitué de nickel.
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Figure III. 9 Cartographie X du carbone, titane et du nickel du cermet S0 (70TiC + 30%Ni)

Figure III. 10 Micrographie MEB (a) et profils de concentration (b) du cermet S0
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Figure III. 9 Cartographie X du carbone, titane et du nickel du cermet S0 (70TiC + 30%Ni)

Figure III. 10 Micrographie MEB (a) et profils de concentration (b) du cermet S0
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Figure III. 9 Cartographie X du carbone, titane et du nickel du cermet S0 (70TiC + 30%Ni)
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Etude de la microstructure des cermets à base de TiC - Ni

108

Le profil du carbone montre bien que ce dernier est concentré essentiellement au

niveau de la particule de TiC. Par conséquent, le liant métallique contient très peu de carbone,

du fait de la très faible solubilité de ce dernier dans le nickel. Il faut noter aussi que le nickel

ne se dissout que très peu dans la maille de TiC, comme le montre le profil concentration.

Cependant, il n’est pas exclu qu’une faible quantité d’oxygène persiste en solution d’insertion

dans la maille de TiC.

L'ajout du Cr au mélange de départ (échantillon S1) a provoqué des changements

significatifs dans la microstructure du cermet (fig. III. 11a). Un grossissement notable des

particules de TiC a été observé, comparé au cermet de base S0. L'observation au MEB

associée à l'analyse par EDS (fig. III. 11b) montre que le cermet S1 est constitué de trois

phases bien distinctes: des particules de TiC sphériques avec 4,65 μm de diamètre en

moyenne, (tabl. III. 2), entourées par le liant. La majorité partie du Cr est concentrée dans des

régions, elles mêmes réparties aléatoirement dans la matrice métallique.

Les analyses EDS effectuées dans ces régions ont révélé une teneur en Cr dépassant 50

at.% [(fig. III. 11a et b), spectre 1], ont été associées à la présence de carbure Cr3C2.
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Figure III.11 Micrographie MEB et résultats de l’analyse quantitative
Ponctuelle (EDS) du cermet S1

Notons que cette phase a été déjà identifiée sur le spectre de diffraction correspondant

à cet échantillon (fig. III. 1). L'analyse EDS a confirmé que le liant métallique consistait

principalement en une matrice en Ni, avec de faibles teneurs en Cr et en Ti, dissoutes dans la

phase liquide transitoire, formée pendant le processus d'explosion thermique. Aucune

particularité de la structure de ce cermet n'a pas été observée, et les résultats demeurent en

accord avec ceux de la littérature.

Pour une étude plus complète de la microstructure du cermet contenant le chrome, des

cartographies X (fig. III. 12) et des profils de concentration (fig. III. 13) des éléments entrant

dans la composition du cermet, ont été réalisés. La cartographie X a montré que le chrome est

regroupé en amas dans la matrice métallique, correspondant en réalité au carbure de chrome

(Cr3C2).
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Figure III. 12 Cartographie X du C, Ti, Ni et Cr obtenue sur le cermet S1.
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Figure III. 12 Cartographie X du C, Ti, Ni et Cr obtenue sur le cermet S1.
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Figure III. 12 Cartographie X du C, Ti, Ni et Cr obtenue sur le cermet S1.
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Figure III. 13 Micrographie MEB (a) et profils de concentration du Ti, Ni, Cr et C (b) du
cermet S1

L'addition de Mo au mélange en base est à l’origine de profonds changements dans la

structure du cermet à base de TiC-Ni, comme l'illustre parfaitement la micrographie MEB de

l'échantillon S2 (fig. III. 14 a). Dans ce cas, une structure spécifique de type core-rim a été

observée et les particules du carbure de titane ont adopté alors plusieurs morphologies. De

plus, une microstructure plus fine s’est formée, avec une taille moyenne de la particule de

1,80 μm (tabl. III. 3).

Deux principaux types de particules de TiC ont pu être identifiés. Les particules de

type A ont une structure core-rim dans laquelle la partie centrale sombre ou core, occupe la

plus grande partie de la particule et, entourée d'une fine bordure ou rim. Cependant, dans les

particules de type B, le rim est plus développé que le core et comprend plusieurs couches avec

différents contrastes (fig. III. 14 a).

Les analyses EDS effectuées le long du rayon d'une particule de TiC sphérique (type

B) ont permis d'identifier au moins trois zones distinctes dans la morphologie core-rim (fig.

III. 14 a et b). Elles sont toutes constituées du carbure (Ti, Mo)C, mais avec des teneurs

variables en molybdène. Dans ce cas, le rim intérieur (ou inner rim) est plus développé (en

médaillon sur la fig. III. 14a) et se distingue par la teneur en Mo la plus élevée (25%Pds.), ce

qui explique son aspect plus brillant par rapport au core et au rim externe (ou outer rim). Pour

leur part, le core et le rim externe ont des compositions assez proches, même si le core

possède une teneur en Ti plus élevée.
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Figure III. 14 Micrographies MEB et analyse quantitative de la particule de TiC du cermet
S2 obtenu par ET + CC (a et b), et obtenu par CC (c).

Il est important de noter que le core (ou noyau interne), qui est une particule originale

non dissoute issue de la nucléation des premières molécules dans la phase liquide, est

également un carbure mixte (Ti, Mo)C. Ceci confirme la formation de cette solution solide de

carbures lors du pic exothermique.

Pour une meilleure compréhension de l'évolution de la structure core-rim au cours du

régime d’élaboration constitué d’une explosion thermique suivie d’une compression à chaud

(ET + CC), plusieurs échantillons ont également été soumis uniquement à un processus

d'explosion thermique, sans maintien isotherme (ET).

La figure III. 14c montre la microstructure de l'échantillon S'2 contenant le Mo (tabl.

III. 1) obtenu selon ce régime. Une porosité élevée a été observée qui est caractéristique,

comme mentionné précédemment, des échantillons produits par combustion à partir de

mélanges réactifs.

Les observations au MEB sous fort grossissement ont mis en évidence des différences

intéressantes dans la microstructure comparée à celle du cermet S2. Pour le cermet S'2, la
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microstructure est fortement hétérogène avec une structure core-rim mal définie et incomplète

et avec des particules à base de TiC nanties de différentes morphologies.

Les particules ne possédant pas de morphologie core-rim sont prédominantes dans la

structure (particule de type A'). Ces particules constituent en fait les précurseurs du core noir

observés dans le cermet S2. Il y a aussi moins de particules avec une structure core-rim

entièrement développée (type B'), alors que d'autres particules (type C') semblent avoir une

morphologie incomplète, montrant le core (ou noyau) souvent disposé d’une manière

aléatoirement dans la particule, loin de son centre. En résumé, on peut retenir que lors de

l'explosion thermique, le processus est très fugace et n’offre pas le temps nécessaire à la

diffusion des atomes pour produire une microstructure homogène dans le cermet.

Compte tenu du fait que la solubilité des carbures dans le liant dépend non seulement

de la nature de l'élément lourd, mais aussi de la température, la composition des carbures

reprécipités doit varier en fonction du profil de température suivi par l'échantillon. Les

particules à plusieurs couches (ou plusieurs rim) observées dans la structure du cermet S2

devraient alors correspondre aux particules B' et C' dans S'2 sur lesquelles une nouvelle

couche est reprécipitée au cours du maintien isotherme.
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Figure III. 15 Cartographie X du Ti, C, Mo, et Ni entrant dans la composition du cermet S2.
Illustration de la structure core-rim.

Figure III. 16 Micrographie MEB (a) et profils de concentration des éléments (b)
du cermet S2
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Une analyse plus approfondie de l’échantillon S2 ayant une structure entièrement formée a été

réalisée grâce à la cartographie X (fig. III. 15) et les profils de concentration (fig. III. 16) du

cermet S2 (+Mo), avec une structure entièrement formée, ont révélé plus de détails concernant

la structure spécifique de type core-rim.

Les effets des additions de W dans le mélange de départ ont été mis au jour par

l’analyse au MEB de l'échantillon S3 (fig. III. 17a). Par rapport à l'échantillon de base S0, les

particules de carbure de forme sphérique sont moins prédominante. Par contre, dans ce cas, la

microstructure est également plus fine, avec une taille de particule de TiC similaire à celle de

l'échantillon S2 contenant le Mo (tabl. III. 2).

Figure III. 17 Micrographie MEB (a), analyse quantitative d’une particule de TiC (b)
du cermet S3.

La formation de la structure core-rim semble inhiber le grossissement des particules

dures. Ces particules apparaissent sous deux formes A et B (fig. III. 17 a). Les particules de

type A ont une structure core-rim, dans laquelle le core est également constitué du carbure

mixte (Ti, W)C, avec cependant, une faible teneur en tungstène. Ainsi, comme dans le cas

précédent, la composition du core confirme que la solution solide s'est formée lors de la

synthèse par explosion thermique.
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Les particules de type B sont caractérisées par la présence de plusieurs couches ou rim autour

du core. Ces couches, bien qu’ayant avec la même structure, c'est-à-dire le carbure mixte (Ti,

W)C, diffèrent en termes de teneur en W, comme le montre la différence de luminosité

observée sur la micrographie MEB. La teneur minimale en W (8% Pds) a été enregistrée au

centre du core (fig. III. 17, spot 1); bien que dans la périphérie une teneur élevée dépassant

20% Pds. a été enregistrée (fig. III. 17, spot 2). Les spots 3, 4 et 5 illustrent différents types

de couches ou « rims ».

Figure III. 18 Cartographie X du C, Ni, Ti et W du cermet S3.
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Il est légitime de penser que la formation de la morphologie core-rim avec des franges ou

« rims » multiples obéit à un mécanisme similaire à celui des carbures mixtes (Ti. Mo)C,

enrichi en molybdène.

Figure III. 19 Micrographie MEB (a) et profils de concentration (b) du cermet S3.

Les profils de concentration du cermet S3, contenant le W, confirme l’apparition de la

structure core-rim, c'est-à-dire la formation de carbures mixtes (Ti, W)C, avec différentes

teneurs en W. La dissolution-reprécipitation est, comme dans le cas précédent, le principal

mécanisme régissant la formation de cette structure spécifique.
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En résumé, grâce aux résultats des investigations par diffraction des rayons X et par

microscopie à balayage, nous proposons un schéma récapitulatif présentant les étapes

probables du mécanisme de formation de la structure « core-rim » des cermets TiC-Ni-Mo

(W) obtenus par explosion thermique suivie d’un maintien isotherme sous charge (fig. III.

20).

Figure III. 20 Représentation schématique des étapes gouvernant la formation de la
structure core-rim lors de l’élaboration des cermets à base de TiC-Ni par explosion

thermique-maintien isotherme sous charge.

Après le compactage à froid des mélanges réactifs de poudres [Ti-C-Ni-Mo (W)] (a),

le chauffage de l'échantillon conduit à la formation de l’eutectique liquide Tiβ-NiTi2 (b). La

nucléation et la formation des premières molécules de TiC selon une réaction fortement

exothermique, a lieu d’abord, dans cette phase et se généralise rapidement dans tout le volume

de l'échantillon, d’où une brusque augmentation de la température (c). La conversion

instantanée des réactifs en carbure de titane favorise l'incorporation d'atomes de Mo ou W

dans la structure cubique de TiC pour former des carbures mixtes complexes [Ti, Mo (W)] C.

En même temps, en raison de l'excès de chaleur de la réaction de synthèse de TiC, il se

produit également la formation de carbures secondaires, Mo2C, W2C ou WC. La dissolution

des fines particules et de [Ti, Mo (W)] C, de Mo2C, W2C ou de WC dans la phase liquide
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transitoire, suivie d'une reprécipitation sur les grosses particules non dissoutes lors de la chute

de la température, conduit à l'apparition de particules avec une morphologie « core-rim »

partiellement formée.

Du fait que le processus de combustion en mode explosion thermique est trop «fugace», la

formation de la structure conventionnelle des cermets demeure hétérogène et incomplète (d).

La densification finale du matériau avec une structure « core-rim » bien développée a lieu

pendant l'étape de maintien. Le matériau est alors le siège de transformations de type

dissolution-reprécipitation, générant ainsi une structure complexe constituée de particules

possédant, dans certains cas, plusieurs couches externes ou « rim » (e).
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vvCHAPITRE IV Propriétés des cermets à base de TiC-Ni

IV. 1 Influence de la nature des additions sur la dureté des cermets à base de TiC-Ni

IV. 1. 1 Dureté Vickers

La dureté des cermets est un des principaux facteurs régissant leur comportement dans

différentes conditions de travail. La figure IV. 1 présente les histogrammes comparatifs des

cermets avec différentes additions. On note que le cermet de base (S0) sans ajout, accuse une

dureté Vickers de 11590 MPa, suite à la formation d’une structure constituée d’une matrice

métallique à base de nickel renforcée par des particules de TiC, carbure principal.

Figure IV. 1 Histogrammes comparatifs illustrant les variations de la microdureté en
fonction de la composition des cermets.

La structure du cermet S1 a révélé la présence de carbures secondaires qui se traduit

par une augmentation sensible de la dureté. Ainsi, la formation de Cr3C2, suite à l’ajout du

chrome dans le mélange de départ, améliore la dureté Vickers du cermet, où elle passe de

11590 MPa, pour le cermet de base (S0), à 15110 MPa pour l’échantillon S1 contenant le

chrome. Cette amélioration de la dureté s’explique par l’apparition du carbure Cr3C2 dans le

liant métallique lors du maintien isotherme sous charge (fig. III. 11). Le carbure de chrome

apportera une consolidation complémentaire à l’effet de TiC. D’autre part, une faible quantité
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de chrome demeure en solution solide dans la maille c.f.c du nickel et contribue également au

durcissement du liant métallique par effet de substitution et, par conséquent de tout le cermet.

Tableau IV. 1 Densité relative, porosité résiduelle et dureté des cermets obtenues par
différentes techniques.

Echantillon Régime
appliqué

Dm.
particule de

TiC
(µm)

Porosité
(%)

Densité
relative

(%)

Dureté
HV0.2
(MPa)

S0 ET + CC 1,92 4 96 11590 ± 1050
S1 ET + CC 4,65 5 95 15110 ± 1161
S2 ET + CC 1,70 10 90 18000 ± 1820
S3 ET + CC 2,84 7 93 16320 ±   790
S01 ET/CC - 14 86 -
S03 ET + CC - 42 58 -

Les additions de Mo ou de W dans le mélange de départ conduisent à des

améliorations notables de la dureté du cermet de base TiC-Ni. Ces changements sont le

résultat de l’apparition d’une part, des carbures secondaires spéciaux et de la formation d’une

morphologie spécifique de la phase carburigène (structure core-rim) (fig. III. 14, III. 17).

L’apparition des carbures mixtes (Ti, Mo)C et (Ti, W)C, issus de la solubilité entre

TiC et respectivement MoC et WC, durant le maintien isotherme, conduit à une nette

amélioration de la dureté Vickers. L’effet maximum est observé suite aux additions de Mo, la

dureté passe alors de 11590 pour le cermet S0, à 18000 et 16320 MPa, respectivement pour S2

(+Mo) et S3 (+W). Plusieurs auteurs [98, 100, 118] s’accordent à dire que l’amélioration des

caractéristiques des cermets à base de TiC-Ni, Ti(C, N) et autres est due à des additions de

Mo. Le molybdène agit souvent comme affineur du grain et améliore sensiblement les

caractéristiques de résistance du matériau. Ceci confirme nos résultats concernant la dureté

maximale observée sur le cermet S2 allié au molybdène.

Il faut cependant noter que malgré cela, la dureté des ces cermets est affectée

négativement par une porosité résiduelle de 5 à 10% (Tabl. IV. I) qui diminue sa valeur

intrinsèque et en augmentant la dispersion des résultats.
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VI. 1. 2 Nanoindentation

Une investigation plus profonde de la structure et des propriétés des cermets a été

entreprise grâce à la nanoindentaion. La figure IV. 2 regroupe les résultats des essais de

nanoindentation illustrés par les valeurs du module d’Young et de la nanodureté. En partant

de l’idée que cet essai, grâce son indenteur à surface triangulaire, est limité à une très faible

superficie de l’échantillon, il ne concernera alors que la particule. Du fait de la prédominance

du constituant dur dans la structure du cermet, les valeurs de la nanodureté peuvent donc être

attribuées, sans risque d’erreur, uniquement à la dureté de la particule de la phase dure

prédominante (carbure de titane).

Figure IV. 2 Effets des additions sur le module d’Young et la nanodureté des cermets à base
de TiC-Ni.

La même figure indique que l’introduction des éléments tels que le Mo ou le W dans

le mélange de départ, s’accompagne d’une diminution sensible du module d’Young et de la

nanodureté, particulièrement en présence du tungstène. On peut donc supposer que ces

additions conduisent à des changements importants de la structure suite à l’apparition de

nouvelles phases, et par conséquent à une évolution des propriétés des cermets. Pour le cermet

S0, sans ajout, la structure est essentiellement constituée de particules de TiC enrobées du

liant métallique (fig. III. 1 et III. 4).

Lorsque le chrome est ajouté, la structure comprendra, outre le carbure de titane et le

liant métallique, le carbure Cr3C2, phase repartie d’une manière aléatoire dans le liant

métallique sans aucune liaison avec TiC (fig. III. 11). En conséquence, les ajouts de chrome
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n’apporte pas de changement à la morphologie de la particule de TiC et modifie faiblement le

rapport C/Me de la maille cubique de ce carbure. La formation des carbures Cr23C6 durant le

pic exothermique et Cr3C2 lors du maintien isotherme, ne conduit pas à un appauvrissement

important de TiC en carbone, puisque seule une petite partie du carbone libre est mobilisée

pour former les carbures de chrome. En tenant compte des rapports atomiques des carbures

formés, soient C/TiC = 1 pour TiC et C/Cr = 0,66 pour Cr3C2, cette explication demeure très

plausible. L’impact sur la nanodureté ne serait que faible, ce qui est justifié par les valeurs de

la nanodureté du cermet S1, pratiquement identiques à celles de la dureté du cermet de base

(S0). Par contre, on note une diminution sensible de la nanodureté des cermets S2 (+Mo) et S3

(+W). Si pour S0 et S1 (+Cr), les valeurs de la nanodureté sont respectivement de 25,97 et

25,99 GPa, celles des cermets renforcés par les carbures mixtes (Ti, Mo)C et (Ti, W)C, ne

dépassent pas 17,95 pour S2, et 18,99 GPa pour S3 (fig. IV. 2).

Un schéma inverse a été observé pour la microdureté où les effets du molybdène et du

tungstène sont beaucoup plus apparents. Ce sont les cermets S2 et S3 qui présentent les valeurs

les plus élevées de la dureté (fig. IV. 1). L’explication la plus probable réside dans le fait

l’introduction du Mo ou du W dans la composition du mélange réactif de départ, conduit,

après l’explosion thermique et le maintien sous charge compressive à 1300°C, à la formation

de la structure de type core-rim révélée et élucidée dans le chapitre précédent du présent

travail.

Ainsi, l’apparition des carbures mixtes (Ti, Mo)C et (Ti, W)C possédant la

morphologie core-rim s’accompagne de changements notables de la phase dure du cermet. A

notre avis, la solution solide entre TiC et MoC d’une part, et de TiC et WC d’autre part, se

distingue par la formation, dans chaque cas, d’une nouvelle liaison de type Mo-C (ΔG298K= -

23,5 kJ/mole) ou W-C (ΔG298K =- 35,2 kJ/mole) [138, 139], plus faibles d’un point de vue
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énergétique comparée à la liaison majoritaire Ti-C (ΔG298K= -180,5 kJ/mole) [4], dans la

maille cubique du carbure de titane.

Il serait donc légitime de penser que globalement, la liaison Me-C dans la maille

cubique des carbures mixtes (Ti, Mo)C et (Ti, W)C serait relativement plus faible que celle

établie dans la maille de TiC, exempte d’éléments de substitution. Ce qui expliquerait la chute

de la nanodureté des cermets S2 et S3, et aussi le fait que lors de l’essai, l’indenteur ne peut

toucher qu’un constituant de la structure core-rim, soit le core, soit le rim, tous deux formés

de carbures mixtes (Ti, Mo)C ou (Ti, W)C. Le même raisonnement peut être avancé pour

expliquer l’évolution du module d’Young (fig. IV. 2). Il faut cependant noter que l’évolution

de la microdureté (fig. IV. 1) ne peut être élucidée de la même manière.

Dans ce dernier cas, les dimensions de l’indenteur dépassant largement l’échelle des

constituants du core-rim, l’effet de cette structure n’apparait pas, et les valeurs de la

microdureté concernent une aire plus large, englobant plusieurs particules et même le liant

métallique. On peut donc retenir qu’à l’échelle nanométrique, l’apparition de la morphologie

core-rim dans la structure des cermets S2 (+Mo) et de S3 (+W), s’accompagne d’une

amélioration non négligeable de la ténacité de ces cermets.

Les mesures des profondeurs de pénétration lors des essais de nanoindentation ont

confirmé notre hypothèse. Ainsi, à partir de la figure IV. 3, présentant les courbes charge-

décharge des cermets S0, S1, S2 et S3, on retient, à premier abord que la profondeur dépend de

la composition du cermet.
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Figure IV. 3 Courbes charge-décharge obtenues sur les cermets TiC-Ni, S0 (sans addition),
S1 (TiC + Ni + Cr3C2), S2 [TiC + Ni + (Ti, Mo)C] et S3 [TiC + Ni + (Ti, W)C].

La réalisation des essais de nanodureté ont permis de mettre au jour le comportement

élasto-plastique des différents cermets à base de TiC-Ni élaborés par combustion en mode

explosion thermique, suivie d’un maintien à 1300°C. On constante que la courbe du cermet de

base S0, composé uniquement de TiC + 30%Pds. Ni, présente une profondeur de pénétration

de 760 nm, sans perturbation notable de la courbe. Les ajouts de Cr au mélange de départ

conduit à la formation, outre du carbure de titane mais également à celle de Cr3C2 (S1). La

courbe charge-décharge du cermet enrichi en Cr3C2 accuse une profondeur de pénétration de

l’ordre de 830 nm, légèrement plus élevée que celle du matériau de base, avec cependant, la

présence d’une nette perturbation.

A notre avis, celle-ci pourrait être attribuée, entre autre, au blocage des dislocations

lors de la déformation plastique et une résistance à la pénétration due à un état contraintes

résiduelles très développé. Il a été établi dans le précédent chapitre que le cermet S1 (+Cr3C2)

comportait un niveau de contraintes résiduelles maximal (tabl. III. 3). Les cermets S2 et S3



Propriétés des cermets à base de TiC-Ni

126

contenant respectivement les carbures mixtes (Ti, Mo)C et (Ti, W)C et dotés d’une

microstructure à morphologie core-rim, se distinguent par des empreintes relativement plus

profondes (fig. IV. 3).

Ces résultats confortent à premier abord, notre précédente hypothèse selon laquelle

l’acquisition par la phase dure d’une structure core-rim améliore la ténacité de ces cermets. Il

faut cependant noter que les courbes des cermets S2 et S3 présentent également des

perturbations, probablement en relation avec l’existence de microfissures ou de micropores

dans la structure.

On retient donc que l’introduction du molybdène ou du tungstène dans le mélange

réactif de départ engendre la formation d’une morphologie core-rim constituée de carbures

complexes (Ti, Mo)C et (Ti, W)C. Cette structure spécifique a tendance à améliorer la

ténacité en accentuant le caractère élasto-plastique de ces cermets.

IV. 1. 3 Comportement tribologique

L’utilisation des cermets dans la confection des outils de coupe ou autres pièces

sollicitées à l’usure, exige une connaissance parfaite de leur comportement tribologique et à

l’usure. Plusieurs facteurs tels que la technique d’élaboration, la granulométrie des poudres de

départ, la composition chimiques, peuvent influencer grandement ces propriétés.

IV. 1. 3. 1 Influence du régime d’élaboration sur le coefficient de frottement

La technique de fabrication a une influence certaine sur la structure et les propriétés des

cermets. Plusieurs variantes d’élaboration ont été spécialement testées dans cette partie du

travail.

Les courbes illustrant l’influence du régime d’élaboration sur le coefficient de frottement

du cermet de base (70%TiC-30%Ni, sont données par la figure. IV. 4. Il apparait que le mode

d’obtention du cermet influe nettement sur le coefficient de frottement lors des essais

tribologiques.
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L’échantillon S01, de composition de base, obtenu par association de l’explosion et de

la compression, accuse les valeurs les plus élevées du coefficient de frottement. Le coefficient

change de 0,22 à 0,65 sur une distance de glissement de 50 m, avec une allure ascendante

monotone, sans passer par la période de rodage. L’explication la plus probable réside dans le

fait que la structure de l’échantillon révélée après l’élaboration se distingue par une intense

fissuration de la particule de TiC (fig. III. 8). Un phénomène intense et continu de

détachement des débris de particules dures, alimente constamment l’interface bille-surface, en

troisième corps, d’où un frottement accentué et continu.

Figure IV. 4 Influence du régime d’élaboration sur le coefficient de frottement

Le plus faible coefficient de frottement a été enregistré sur le cermet de composition

de base S05, élaboré directement par frittage sous charge du mélange (30TiC + Ni), sans

réaction de combustion, TiC étant obtenu préalablement par réduction (tabl. III. 1) (fig.

III.4). Après la période de rodage, la courbe demeure pratiquement constant et la valeur du

coefficient de frottement relativement basse (0,31).

A notre avis, ce comportement est le résultat d’une part, d’une bonne densification lors

du frittage sous charge, assurant une faible porosité, et d’autre part, une mouillabilité des

particules de TiC par le nickel. Une bonne liaison mécanique entre la particule de TiC et le
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liant métallique se traduit par une structure stable et peu enclin au détachement des particules.

Le cermet S0 élaboré par explosion thermique sous charge, suivie d’un maintien isotherme

montre un comportement pratiquement identique à celui du cermet S05. Un coefficient de

frottement stable (0,33) sur toute la distance de glissement, milite en faveur d’une bonne

liaison entre la particule de TiC et le Ni.

L’effet de la granulométrie du titane dans le mélange réactif de départ est illustré par la

figure III. 5. Les courbes du coefficient de frottement de deux cermets de base, obtenus à

partir du titane de différentes granulométries, respectivement S02 (<150 µm) et S0 (< 44 µm).

Figure IV. 5 Influence de la granulométrie du titane sur le coefficient de frottement.

Les deux cermets accusent des comportements nettement différents. Si S0 présente une

courbe stable avec une faible valeur du coefficient (0,33), celle du cermet S02 s’est s’avérée

particulièrement perturbée, avec des valeurs du coefficient de frottement dépassant 0,65.

L’explication la plus probable est la suivante: Les particules de TiC issues d’un mélange

réactif de départ, avec une « grosse » particule de titane, sont elles mêmes grossières

(coalescées) et forment un réseau continu de particules de la phase dure, chemin propice à la

propagation de la fissure fragile, réduisant l’effet ductile du liant métallique (fig. IV. 6).
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A l’inverse, le cermet S0 de même composition mais élaboré à partir d’une particule de

titane plus fine (<44 µm), se distingue par une phase dure dispersée uniformément dans la

matrice métallique. Cette morphologie où les particules de TiC sont de forme sphérique et

sans contact les unes avec les autres, assure une bonne résistance à la propagation de la

fissure.

Figure IV. 6 Micrographies MEB des cermets S0 (a) et S02 (b). S0: fines particules de TiC de
forme sphérique, isolées à l’intérieur du liant ; S02: particules grossières en réseau.

La conséquence directe pour l’échantillon S02, est un phénomène intense de détachement des

débris ou “troisième corps”. Ce qui explique l’évolution du coefficient de frottement le long

du parcours de glissement.

Les ajouts d’éléments d’addition dans le mélange de départ, modifient sensiblement le

comportement à l’usure des cermets relativement au cermet de base (S0) ne contenant des

éléments d’addition. La figure IV. 7 présente les courbes de variation du coefficient de

frottement des cermets de différentes compositions. Il apparait à premier abord, que

l’échantillon S3 contenant le carbure mixte (Ti, W)C accuse le plus mauvais comportement.

Un coefficient de frottement élevé qui évolue dans l’intervalle 0,80 - 0,70 et une courbe

présentant des perturbations continues. Pour les autres cermets S0, S1 et S2, les valeurs du

coefficient restent confinées dans un intervalle restreint (0,25 – 0,40). L’échantillon du cermet

de base (S0), possède le plus faible coefficient comparé aux autres échantillons. Partant du
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principe que le comportement tribologique est étroitement lié à l’évolution de la structure des

couches superficielles du matériau testé, une analyse au MEB des traces d’usure a été réalisée.

La figure IV. 8 montre les micrographies MEB des traces d’usure cermets S0

(base), S1( +Cr3C2), S2 [(Ti, Mo)C] et S3 [(Ti, W)C].

Figure IV. 7 Influence des additions sur l’évolution du coefficient de frottement
des cermets étudiés

L’analyse de la micrographie de l’échantillon S0, constitué uniquement des particules de TiC

à 70% et de Ni révèle un schéma de dégradation classique alternant les deux modes, adhésif et

abrasif. Il n’est pas difficile de déceler les sillons ou rainures provenant de la pénétration de la

bille et de la déformation plastique de la surface du matériau. Ce qui décrit le caractère abrasif

de la dégradation. L’évolution de ce mode vers l’adhésion s’explique d’une part, par

l’écrouissage ultérieur de la surface et d’autre part, par l’oxydation qui s’opère en même

temps. Le résultat est un durcissement des couches superficielles qui se traduit par une rupture

fragile et un écaillage. Ce phénomène s’accompagne souvent d’un “collage” des débris sur la

surface de la bille.
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Figure IV.8 Micrographies MEB des traces d’usure des cermets S0, S1, S2 et S3 après les tests
tribologiques

La dégradation des cermets S1, contenant le carbure Cr3C2 se distingue par l’apparition

d’un autre phénomène basé sur le détachement des particules dures lors du labourage de la

matière par la bille. La figure III. 8 illustre très bien ce mécanisme de dégradation où les

cratères issus du détachement des particules sont nettement visibles. Ces particules libres

interviennent alors dans le schéma global de dégradation du matériau. A notre avis, les

particules se détachant du corps du liant, pourraient être celles du carbure secondaire Cr3C2,

du fait que la morphologie complexe (en amas) de ce carbure (fig. IV. 11). Outre cela, une

mouillabilité moyenne de ce carbure par le nickel, pourrait accentuer ce phénomène.
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Le cermet S2, dont la particule du carbure de titane adopte une morphologie « core-

rim » (fig. III. 14) constituée du carbure mixte (Ti, Mo) C, présente un schéma de dégradation

plus classique. Les traces d’usure observées au microscope à balayage révèlent des sillons dus

au labourage de la surface, signe d’une usure abrasive peu développée (fig. IV. 8).

Le comportement tribologique du cermet S3, présente certaines spécifiés, bien que

pourvu d’une structure « core-rim », identique à celle de l’échantillon S2. Les valeurs

relativement élevées du coefficient de frottement s’explique la morphologie des traces où on

note la formation d’un réseau de “craquelures”, signes caractéristiques d’une fatigue

thermique due à un échauffement important causé par les frottements. Cet état est aggravé par

deux facteurs, d’une part la mauvaise conductibilité thermique des alliages contenant le

tungstène ou le carbure de tungstène, et d’autre part, la formation d’oxydes de tungstène

connus pour leur stabilité moyenne et parfois même faible. Ce « faïençage » constitue en

réalité la première étape du processus de dégradation de la surface, le détachement de plaques

entières de la surface du matériau, par adhésion en est la seconde étape. Il en résulte alors un

volume excessif de débris libres ou troisième corps, ce qui conduit inévitablement à des

valeurs élevées du coefficient de frottement.

IV. 1. 3. 2 Résultats du test d’usure sur une longue distance

Des tests d’usure dans des conditions plus sévères ont été réalisés dans le but de

confirmer les résultats de mesure du coefficient de frottement. Il apparait nettement que c’est

le cermet S3 qui accuse la plus mauvaise tenue à l’usure. Les causes les plus probables de ce

comportement sont en premier, le mode dégradation mis en évidence dans la partie

précédente, qui est étroitement lié au faïençage généré par les contraintes thermiques et

structurales. La deuxième cause est à mettre sur le compte du rôle néfaste de la porosité

résiduelle. En effet, les valeurs données dans le tableau III. 2 indiquent une porosité non

négligeable de l’ordre de 7%. A notre avis, l’existence de pores dans la structure accentue le
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détachement des plaques « découpées » par le faïençage. L’allure de la courbe en croissance

monotone milite en faveur de cette hypothèse. Il faut noter qu’en ce qui concerne la dureté,

celle-ci est, à premier abord acceptable, cependant l’effet des facteurs cités ci-dessus semble à

notre avis, primordial.

Figure IV.9 Courbes illustrant les pertes de masse des cermets S0, S1, S2 et S3
après des tests d’usure sur une longue distance de glissement.

La meilleure tenue à l’usure peut être attribuée aux cermets S2 et S1. Les pertes de

masse sont pratiquement identiques à celles de l’échantillon de référence. Des travaux

antécédents [98, 106, 113, 118] ont également montré l’influence positive des ajouts de Mo

ou de Cr sur la résistance à l’usure. Le cermet de base, contenant 70%TiC et 30%Ni, montre

un comportement intermédiaire.
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un comportement intermédiaire.



Propriétés des cermets à base de TiC-Ni

134

Figure IV. 10 Evolution du taux d’usure des cermets en fonction de la distance de glissement

L’évolution du taux d’usure (ou vitesse d’usure) reconduit le même comportement que

les pertes de masse (fig. IV. 10). Les vitesses d’usure les plus faibles ont été enregistrées sur

les cermets S2 et S1 contenant respectivement (Ti, Mo)C et Cr3C2. Les ajouts de W dans les

cermets TiC-Ni altèrent sensiblement leur tenue à l’usure, comme le montre la courbe de

l’échantillon S3. Une courbe identique a été enregistrée pour le cermet S0. On note cependant,

une stabilisation de la vitesse d’usure particulièrement pour le cermet de base.

On retient donc que la morphologie « core-rim » à des répercussions positives sur la

tenue à l’usure des cermets à base TiC-Ni, quand il s’agit des carbures mixtes de type (Ti,

Mo)C. Par contre, même en présence du carbure mixte (Ti, W)C, cette morphologie n’a pas

d’impact positif sur le comportement tribologique des cermets.

IV. 2. Comportement à chaud des cermets

IV. 2. 1 Comportement des cermets à l’oxydation

Les cermets à base de TiC-Ni, de par la nature de leurs constituants, peuvent présenter

un comportement à chaud proche de celui des alliages réfractaires. D’où l’importance que

revêt l’étude de la tenue à l’oxydation et le comportement à la fatigue-thermique des

différentes compositions des cermets à base de TiC-Ni.
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Les courbes de la figure IV. 11 montrent les gains de masse des cermets étudiés, après

des maintiens successifs dans l’intervalle de température 700-1100°C au cours du test

d’oxydation à l’air libre.

Figure IV. 11 Evolution des gains de masse des cermets en fonction de la température lors
des tests d’oxydation.

On peut constater que jusqu'à 800°C, le phénomène d'oxydation demeure très faible et

parfois même inexistant, indépendamment de la composition ou de l'état du cermet. Au partir

de 1000°C, le comportement à l'oxydation change en fonction de la composition du cermet.

Ainsi, les gains de poids restent relativement faibles pour les échantillons S3, S2 et S1,

contenant respectivement le tungstène, le molybdène ou le chrome.

Cependant, les échantillons S01, S02 et S0 sans aucune addition ont une faible résistance

à l'oxydation. On retient donc que l'introduction d'éléments réfractaires tels que Cr, Mo et W

améliore significativement le comportement d'oxydation de ces cermets. Ainsi, les gains de

masse enregistrés suite à l'oxydation des échantillons contenant le chrome (S1) et le

molybdène (S2), ne sont décelables qu'au delà de 1000°C (fig. IV. 11).

Parmi les cermets étudiés, le meilleur comportement de l’oxydation est enregistré sur

l'échantillon contenant le W (S3), qui est pratiquement similaire au comportement de l'acier de

référence (Incoloy 800). Ainsi, pour cette composition, le phénomène d'oxydation est

pratiquement décelable au-delà de 1100°C. Pour l'échantillon sans additions (S0), le
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phénomène d'oxydation est initié à partir de 900°C, même si les gains de masse demeurent

relativement faibles. Il faut noter aussi que la taille de particules de titane utilisé comme

composant du mélange réactif de départ n'a aucune influence directe sur la tenue à

l'oxydation.

Ainsi, les échantillons S02 (Ti-150 μm) et S0 (Ti-45 μm) ont révélé la même résistance

à l'oxydation, leurs gains de masse sont pratiquement identiques jusqu'à 900°C. Par contre,

lorsque l'explosion thermique est associée à la compression, c'est-à-dire lorsqu'une charge de

compression est appliquée à l'échantillon pendant le pic exothermique, le produit qui en

résulte est caractérisé par un comportement à l’oxydation sensiblement différent. Les gains de

masse de l'échantillon S01 restent faibles jusqu'à 900°C; au-delà de cette température, le

cermet accuse un phénomène d'intense oxydation (fig. IV. 11) par rapport à l'échantillon S0,

pour lequel la pression est appliquée après l'explosion thermique (tabl. III. 1).

À notre avis, ce comportement pourrait s'expliquer par l'état de la structure du cermet

obtenue selon ce régime. Les micrographies MEB révèlent une structure fortement perturbée

(fig. III. 8), caractérisée par une fissuration intense des particules de TiC du fait que, dans ce

cas, la pression d’agglomération a été appliquée à une température relativement basse. Bien

que la température maximale du processus d'explosion thermique dépasse les 2000°C (tabl.

III. 1), le pic exothermique est très « fugace ». Dans ces conditions, le carbure de titane,

constituant principal du cermet, présentera une faible aptitude à la déformation plastique. La

présence de ces fissures dans les particules de carbure de titane active sensiblement le

mécanisme de diffusion de l'oxygène à partir de 1000°C et durant le reste du test d'oxydation.

Une augmentation significative des gains de masse de l'échantillon est alors observée, ce qui

conduit à une dégradation intense de la surface.
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Figure IV. 12 Gains de masse des cermets en fonction du temps d’oxydation lors du test de
longue durée.

La figure IV. 12 présente les courbes de gain de masse des cermets étudiés en

fonction du temps de maintien, lorsque le test d'oxydation est réalisé à 800°C, en milieu

oxydant. On note, en premier lieu que pour l'échantillon S0 sans addition, les variations de

masse sont significatives, comparées aux cermets S1, S2 et S3 contenant respectivement le

chrome, le molybdène ou le tungstène. Cet échantillon est caractérisé par une intense

oxydation dans l’intervalle 0-72 heures. Au-delà, une passivation tardive de la surface se

produit, de sorte que la masse de l’échantillon demeure, par la suite pratiquement invariable.

Le meilleur comportement à l’oxydation après 108 h de maintien est obtenu suite à l'addition

du molybdène ou du tungstène.

On peut conclure que la présence de W ou de Mo dans la composition des cermets

ralentit significativement l'activité thermodynamique de l'oxygène lors de l'oxydation statique

à 800°C, ce qui explique la faible augmentation de la masse de l'échantillon. Pour

l'échantillon S1, contenant chrome, les gains de masse ont été réduits de 50%, bien qu'ils

restent supérieurs à ceux des échantillons S2 et S3. A notre avis, le comportement du cermet

lors des essais d'oxydation dépend fortement de la nature des oxydes complexes formés à la
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surface du matériau. En d'autres termes, ces oxydes complexes, en raison de leur densité et de

leur grande stabilité à 800°C constituent un obstacle efficace à une diffusion future de

l'oxygène dans la structure du matériau.

Lorsque le cermet de base TiC-30% Ni (S0), ne comportant pas d’addition est soumis à

l'oxydation à 800° C à l'air libre durant un long maintien, le nickel et le titane sont

complètement oxydés pour former NiO et TiO2.

Par la suite, NiO réagit avec TiO2 ce qui conduit à la formation de l’oxyde complexe

de NiTiO3 (fig. IV. 13a). De même, l’échantillon S1 contenant le chrome, testé dans les

mêmes conditions que le cas précédent, présente un comportement similaire, avec également

la formation d'oxydes de NiO et de TiO2.

Le chrome présent dans le cermet est totalement oxydé, formant probablement un

composé CrO, qui réagit avec TiO2 et conduit à l'apparition de l'oxyde complexe CrTiO3. Une

petite quantité de NiTiO3, également dentifiée par DRX (fig. IV. 13b), persiste dans la

structure.

Outre cela, les ajouts de molybdène (S2) conduisent à la formation d'oxydes plus

complexes tels que NiMoO4 et TiMoO5. Ces composés résultent de l'interaction entre l'oxyde

de molybdène volatil et respectivement NiO et TiO2. Cependant, une quantité de TiO2 est

maintenue à la surface de cermet oxydé. D'autres composés complexes à base d'oxydes de

titane et de nickel, en particulier Ni5TiO7 et Ni3TiO5, ont été également identifiés (fig. IV.

13c).

Il est indispensable de noter que l’oxydation des cermets à l’air est souvent activée du

fait de la présence d’une porosité dans le volume des cermets. L’activation de l’oxydation

dépendra du caractère de la porosité, qui à son tour, conditionne le parcours des atomes

d’oxygène.



Propriétés des cermets à base de TiC-Ni

139

Figure IV. 13 Spectres de diffraction des rayons X des cermets S0 (a), S1 (b), S2 (c) et S3 (c)
après une oxydation à l’air libre durant 108 h.

L’existence d’une porosité ouverte, totale ou en impasse, conduit les atomes

d’oxygène à l’intérieur du matériau. Ce qui engendre une intense oxydation en profondeur

(fig. IV. 14).
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Figure IV. 14 Illustration des parcours de diffusion de l’oxygène dans un matériau poreux
lors du test d’oxydation.

Les résultats de l'analyse par DRX de l'échantillon S3 contenant le tungstène (fig. IV.

13d) confirment l'absence d'oxydes de tungstène simples, de sorte que l'on peut déduire que

ce métal est oxydé pour former des oxydes volatiles pendant le maintien isotherme à 800°C.

L'interaction de ces oxydes en phase gazeuse avec NiO et TiO2 génère des oxydes complexes

tels que W1,3Ni0,24O4, qui sont clairement identifiés sur les spectres de DRX (fig. III. 13d).

Cependant, l'oxyde complexe Ni3TiO5 résultant de la réaction entre TiO2 et NiO a été révélé à

cette température, ainsi que des résidus de TiO2. Les résultats de l’analyse qualitative par

DRX des couches obtenues sur les cermets S0, S2 et S3 sont en accord avec ceux de

Qingqing Y. & autres [140, 141]. Les principales phases mises au jour dans ce travail sur

l’oxydation de haute température des cermets à base de Ti(C, N) à l’air libre, sont des oxydes

complexes. La nature de ces oxydes est, en majeure partie, identique à celle établie dans notre

travail. Les auteurs mettent particulièrement l’accent sur l’influence des éléments d’addition

sur l’activité thermodynamique de l’oxygène. La stabilité de ces oxydes complexes a été

retenue comme principale barrière à la diffusion et comme régulateur de ce phénomène.
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Figure IV. 15 Morphologies des couches d’oxydes formées à la surface des cermets S0 et S3
après un maintien de 108 h à 800°C.

La figure IV. 15 illustre l'effet positif de l'addition de tungstène sur la résistance à

l'oxydation du cermet TiC-30%Ni. Ainsi, l'épaisseur de la couche d'oxydes de l'échantillon S0

sans addition, est d'environ 70 μm contre seulement 37 μm pour l'échantillon S3, contenant le

tungstène. Il est important de noter que les couches d'oxydes peuvent présenter une porosité

qui est attribuée à deux phénomènes distincts:

- La formation d'oxydes volatiles de chrome, de molybdène ou de tungstène au cours

du maintien,

- L'oxydation du carbure de titane, libère l'atome de carbone qui, par la suite se

combine avec l'oxygène pour produire des molécules de CO.

La porosité fermée observée dans la microstructure de la couche d’oxydes est donc provoquée

par ces phases gazeuses. Ceci affecte sensiblement la résistance mécanique de la couche et

accélère sa détérioration.

En regard de tous ces résultats expérimentaux, et malgré la complexité de la nature des

oxydes formés lors des tests d’oxydation de longue durée, nous pouvons donner les premières

informations sur le caractère de l’oxydation des cermets à base de TiC-Ni. Le tableau IV. 2,

présente les valeurs de la constante k illustrant la vitesse d’oxydation. Le calcul des valeurs de

k confirment les données par la figure VI. 12.



Propriétés des cermets à base de TiC-Ni

142

Tableau IV. 2 Valeurs de la constante k et allure de la courbe d’oxydation des cermets
36 heures 72 heures 106 heures Tendance probable de la

courbeΔm/S0
[g/mm²]

k Δm/S0
[g/mm²]

k Δm/S0
[g/mm²]

k

S0 1,58 0,190 2,16 0,185 2,17 0,169 Parabolique
S1 0,44 0,034 0,81 0,032 1,17 0,301 Linéaire
S2 0,16 0,031 0,24 0,040 0,32 0,044 Logarithmique
S3 0,18 0,002 0,27 0,002 0,36 0,003 Parabolique

Ainsi, la tendance parabolique des courbes d’oxydation des cermets S0 (base) et S3 (+W) et

logarithmique de l’échantillon S2 (+Mo) est bien confirmée, justifiant aussi leur bonne tenue à

l’oxydation.

D’un autre côté, la tendance linéaire du cermet contenant le chrome (S1) trouve son

explication dans le fait que Cr2O3 peut se décomposer lors des longs maintiens en oxydes

moins stables et volatiles. Ce qui entraine une couche d’oxydes poreuse, susceptible de se

désintégrer sous l’effet de la température et des phases gazeuses.

IV. 2. 2 Comportement à la fatigue thermique-fluage des cermets

Les résultats des essais de fatigue thermique-fluage sont présentés par la figure IV. 16.

Les courbes décrivent les variations de la déformation permanente de l'échantillon en fonction

du nombre de cycles chauffage-refroidissement.

Figure IV 16 Résultats du test de fatigue thermique-fluage des cermets étudiés: a- variations
de Δf en fonction du nombre de cycles, b- fissure de fatigue dans la couche

d'oxydes de l'échantillon S0 après 1650 cycles.
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On peut constater que tous les cermets étudiés présentent un meilleur comportement

au fluage par rapport à l'acier de référence (Incoloy 800), en raison de la présence de

particules de carbure qui renforcent la matrice métallique du cermet à haute température en

réduisant sensiblement son écoulement visqueux. Cependant, dans nos conditions

expérimentales, les valeurs de Δf enregistrées dépendent de la nature des carbures formés lors

du pic exothermique et du maintien isotherme sous charge à 1300°C. Il apparait, à premier

abord que chaque courbe présente plusieurs étapes bien distinctes.

La première étape montre la variation de Δf provoquée par la déformation plastique du

liant métallique. En raison de la charge de flexion à température élevée, les cermets sont donc

soumis à une contrainte importante (fig. IV. 16a). Cependant, l'ampleur de cette étape

dépendra de manière significative de la composition de l'échantillon (tabl. IV. 3).

Tableau IV. 3 Résultats des tests de fatigue thermique-fluage.

Paradoxalement, il apparaît que l'ajout d'éléments réfractaires tels que le tungstène, le

molybdène ou le chrome dans les mélanges de départ conduit à l'augmentation de Δf, par

rapport au cermet de base S0, ne comportant pas d’additions. Ainsi, le cermet contenant le

tungstène (S3) présente une courbe illustrant un écoulement plastique continu au cours de

cette première étape dans laquelle l'échantillon atteint une intense déformation permanente de

1143 μm. Pour comparaison, la composition de base (S0) contenant 70% en poids de TiC et

30%Ni accuse une déformation sensiblement plus faible (145 μm) durant cette même étape,

Ech.
Zone 1 Zone 2 Zone 3

∆fmaxNcycles ∆f
(10-3mm)

Ncycles ∆f
(10-3mm)

Ncycles ∆f
(10-3mm)

S07 0-300 95 300-3350 302 3350-4050 380 380
S0 0-200 145 200-2100 389 2100-4050 542 542
S02 0-300 250 300-1250 400 1250-4050 600 600
S1 0-1050 620 1050-3900 770 - - 770
S2 0-900 675 900-3900 770 - - 770
S3 0-1800 1147 1800-4050 1286 - - 1286
Incoloy 800 (Réf.)                    (0-4050 cycles-fluage continu) 1760
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ce qui est 8 fois moins que pour l'échantillon S3. Des remarques similaires pourraient être

faites concernant le comportement des cermets S1 et S2. La déformation permanente Δf passe

de 620 μm à 675 μm pour les échantillons S1 et S2 contenant respectivement le chrome et le

molybdène.

La valeur minimale de Δf a été enregistrée sur l'échantillon S07 élaboré par frittage

sous charge de TiC-30%Ni, sans réaction de synthèse préalable. Quant à l'échantillon de

référence (Incoloy 800), il présente une déformation permanente maximale de 1760 µm

provoquée principalement par un écoulement plastique continu dans l’intervalle 0 à 4000

cycles (fig. IV. 16a).

A notre avis, le test de fatigue thermique-fluage des cermets est fortement influencé

par leur résistance à l'oxydation à haute température lors de cette première étape. Il apparaît

clairement que les cermets S1, S2 et S3, qui présentent une plus grande résistance à l'oxydation

à l'air libre (fig. IV. 12), accusent malheureusement la plus forte déformation permanente

durant cette période (fig. IV 16a). Le comportement au fluage du matériau de référence

confirme ces observations. On peut constater que durant cette période, l'échantillon est soumis

à deux phénomènes: Une oxydation superficielle du cermet et un fluage permanent.

Dans un premier temps, on peut admettre que durant cette période, la formation rapide

d'une fine couche d'oxydes stables inhibe manifestement la déformation à chaud de

l'échantillon. Ceci est visible sur la courbe de fatigue thermique-fluage de l'échantillon S0, qui

ne contient que TiC + 30%Ni (fig. IV. 16a). A partir de l'analyse de la courbe décrivant la

cinétique d'oxydation des cermets étudiés, on peut facilement constater que ce cermet montre

une faible oxydation de surface après un maintien de 1h à 800 ° C à l'air libre (fig. IV. 11).

Outre cela, la courbe de l'échantillon S0 révèle que le mécanisme de fluage est fortement

ralenti à la fin de la première étape (fig. IV. 16a).
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Il est raisonnable de penser que la formation de fines couches d'oxydes réduit

sensiblement le fluage du matériau. Cependant, pour l'échantillon contenant du carbure de

tungstène (S3), des phénomènes opposés sont enregistrés:

- une absence totale d'oxydation du cermet,

- un fluage intense de l'échantillon durant cette étape.

Comparé à l'échantillon S3 contenant le tungstène, la surface du cermet de base S0 a été

consolidée grâce à formation d’une mince couche d'oxydes à la surface. On peut noter que

c’est l'échantillon S3 qui accuse la plus faible résistance au fluage parmi tous les cermets

étudiés.

On retient donc que l'effet positif de la couche d'oxydes n’apparait pas dans ce dernier

cas. Sur la base des courbes présentées par la figure IV. 15a, on peut constater que pour les

cermets S0, S02 et S07 ayant la même composition (TiC + 30%Ni), mais élaborés selon

différentes voies (tabl. III. 1), le phénomène prédominant dans la première étape est

l’oxydation de la surface. En revanche, pour les échantillons S1, S2 et S3 contenant

respectivement, le chrome, le Mo ou le W, c’est l'écoulement visqueux du matériau qui

prédomine.

Par conséquent, il est important de noter que lorsque la surface de l'échantillon est

soumise à une faible oxydation, le flux visqueux du matériau à haute température devient plus

intense durant cette période. Par contre, la consolidation bien illustrée lors de la deuxième

étape, apparaît très tôt pour les cermets S0, S07 et S02. Au cours de cette étape, ces échantillons

sont faiblement affectés par le phénomène de fluage, de sorte que les déformations dues à la

force de flexion aux températures élevées restent pratiquement inchangées et sont

respectivement de 389, 302 et 400 μm (tabl. IV. 3).

Concernant les compositions contenant le Cr, le Mo ou le W, le palier de la courbe

apparaît très tard lorsque le nombre de cycles atteint respectivement 1050, 900 et 1800 cycles
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avec des valeurs de la déformation de 620 μm, 675 μm et 1147 μm. Ces observations

confirment la mauvaise tenue au fluage de ces échantillons comparés aux cermets de base

TiC-30%Ni, sans aucune addition.

Une troisième étape est clairement discernable sur les courbes (fig. III. 15a), où un

redémarrage du phénomène de fluage est observé.

Cependant, cette étape nettement plus perceptible pour les échantillons S0, S07 et S02,

n'est pas révélée sur les courbes des échantillons S3 (+W), S2 (+Mo) et S1 (+Cr), où les valeurs

de Δf demeurent pratiquement constantes. À notre avis, lors du test de fatigue thermique, le

phénomène de dégradation de l'échantillon, qui prédomine au cours de la première étape,

dépend essentiellement de la composition initiale.

Les échantillons S0, S07 et S02 contenant uniquement du TiC + 30%Ni présentent au

début une faible déformation à hautes températures, suivie directement d'une consolidation du

matériau pendant la seconde période, suite de la formation d’une mince couche d'oxydes à la

surface de l'échantillon.

En réalité, la fatigue thermique est impliquée dans la dégradation du matériau à partir

de la zone 3 (Fig. IV. 16a). Ainsi, après un nombre critique de cycles de dilatation-

contraction, l'épaisseur de la couche d'oxydes atteint une valeur maximale et acquiert un faible

coefficient de dilatation par rapport à l’état initial des cermets. A ce moment, suite à

l'accumulation des contraintes, la couche d'oxydes est soumise à un phénomène de fissuration

(fig. IV. 16b), ce qui conduit inévitablement à la destruction de la couche dite de

“consolidation du matériau”.

Dans ces conditions expérimentales, et du fait que l'échantillon est constamment

soumis à une charge à haute température, le phénomène de fluage recommence à la fin de la

deuxième étape (fig. IV. 16a), c’est à dire, dés la destruction de la couche de consolidation.
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Cependant, lors des essais de fatigue thermique-fluage, il a été constaté qu'au-delà de

4000 cycles, une fusion localisée de l'échantillon a été parfois observée. A notre avis, la

fissuration ou la destruction de la couche d'oxydes conduit à la réduction d'une section

chauffée par effet Joule. Par conséquent, une augmentation brutale de la température qui

dépasse le point de fusion de la température du matériau est alors enregistrée (fig. IV. 17).

Ainsi, il convient de noter que dans l’intervalle 0 à 4000 cycles, une rupture réelle de

l'échantillon par fatigue thermique-fluage n'a en aucun cas été observée, indépendamment de

la composition de cermet.

Figure IV. 17 Etat des échantillons de cermets après les tests de fatigue thermique-fluage.

On peut également déduire, à partir de la figure IV. 16a, que les cermets S3, S2 et S1

n’ayant pas de troisième période visible sur les courbes, accusent une résistance à l'oxydation

relativement élevée mais un mauvais comportement au fluage, lors de la première étape. Par

conséquent, la deuxième étape de ces courbes est plus développée car la couche d'oxydes

reste résistante et conduit à un retard du phénomène de fissuration par fatigue thermique.

Il a été établi que lorsque le cermet de base (S0) contient le chrome (S1), le molybdène

(S2) ou le tungstène (S3), de nouveaux carbures apparaissent dans la microstructure du produit

final. En conséquence, un changement appréciable du comportement de fatigue thermique-

fluage des cermets étudiés est enregistré.



Propriétés des cermets à base de TiC-Ni

148

Malgré la complexité des phénomènes engendrés par les différentes contraintes lors du

test de fatigue thermique-fluage, plusieurs mécanismes de dégradation de l'échantillon

peuvent être impliqués:

- L’oxydation de la surface l'échantillon,

-Le fluage de l'échantillon sous l'effet de la température et de la charge de flexion,

-La fatigue thermique générant la fissuration de la couche d'oxydes après un nombre

critique de cycles.

Il est important de noter que nos résultats expérimentaux ont montré une étroite

interdépendance entre ces mécanismes. L'oxydation de surface peut considérablement réduire

le phénomène de fluage.

Concrètement, une formation rapide d’une fine couche d'oxydes est observée sur le

cermet de base (S0), ralentissant le mécanisme d'écoulement visqueux du liant pendant la

première période de l'essai. De plus, au cours de la même période où le matériau présente une

bonne résistance à l'oxydation (fig. IV. 15), le matériau est malheureusement soumis à un

fluage intense après seulement quelques cycles. C'est le cas des cermets contenant du

molybdène (S2) et du tungstène (S3) (fig. IV. 15a).

On peut également constater que ce sont les compositions avec ajout de molybdène ou

de tungstène possédant une structure « core-rim » qui présentent une faible résistance au

fluage. Cependant, plusieurs autres facteurs tels que la porosité résiduelle, la taille et la forme

de la particule TiC, peuvent avoir une influence sur les propriétés du cermet.

De plus, il est intéressant de connaître leur impact sur le comportement au fluage et à

la fatigue thermique de ces cermets. Les analyses micrographiques ont montré que la taille des

particules de titane, dans le mélange de départ affecte la taille du carbure de titane après

l'explosion thermique et modifie par conséquent, le comportement au fluage des cermets. Sur

la figure III. 16a, il apparaît que le cermet S02 contenant des particules de TiC d'une taille
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moyenne de 6 μm présente des valeurs de Δf légèrement supérieures à celles de l'échantillon

S0 avec un diamètre de la particule de carbure de titane ne dépasse pas 2 μm. Cependant, dans

nos conditions expérimentales, il est difficile de déterminer l'impact direct de la taille des

particules de la phase dure sur le comportement en fatigue thermique-fluage.

Ni le molybdène (S2) ni le tungstène (S3) n'affectent sensiblement les dimensions du

carbure de titane, contrairement au chrome (S1), qui génère une croissance sensible des

particules de TiC (5-6 um). Malgré cela, le cermet S1 a montré un meilleur comportement à la

thermique-fluage dans l’intervalle 0-4000 cycles, comparé aux compositions S2 et S3.

L'effet de la taille de la particule de titane dans le mélange départ et la de porosité

résiduelle des cermets obtenus par explosion thermique et compression à chaud a été

également examiné (tabl. IV. 3). On peut constater que l'influence de la taille des particules

de titane de départ et de la porosité résiduelle sur le comportement à la fatigue thermique-

fluage des cermets n'apparaît pas clairement dans nos conditions expérimentales. Le

comportement du cermet est principalement conditionné par la présence de la structure core-

rim et par sa résistance à l'oxydation.

Figure IV. 18 Histogrammes comparatifs illustrant l’influence de la composition et de la
structure des cermets sur la vitesse de fluage des cermets lors des tests de

fatigue thermique –fluage
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Les histogrammes de la figure IV.18 mettent en exergue l’influence d’une part, des

ajouts et d’autre part, le type de structure, sur la vitesse de fluage des cermets à base de TiC-

Ni. Ce sont les cermets exempts d’additions qui présentent les plus faibles valeurs de fluage.

L’échantillon S0, obtenu par combustion en mode explosion thermique suivie d’un maintien

isotherme sous charge, et l’échantillon S02 élaboré par frittage sous charge sans combustion

préalable, acquièrent une structure finale composée uniquement de particules de TiC

dispersées dans le liant métallique. Cette structure se distingue par une bonne tenue au fluage.

L’introduction du Mo ou du W dans le mélange réactif de départ conduit à la formation de la

structure core-rim. Cette structure spécifique constituée principalement des carbures mixtes

(Ti, Mo)C et (Ti, W)C, n’améliore pas, à premier abord, la résistance au fluage, comme en

témoignent les résultats des cermets S2 et S3 (fig. IV. 18).

En conclusion, Cette étude concernant le fluage thermique-fluage des cermets

développée dans ce travail, nécessite d'autres investigations pour répondre à plusieurs

questions qui demeurent en suspens. D'autres études complémentaires sur l'influence de la

taille des particules de TiC, de la porosité résiduelle et de la morphologie core-rim, sur les

propriétés spécifiques des cermets à base de TiC-Ni obtenus par explosion thermique et

pressage à chaud, doivent être entreprises.
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Conclusion

Ce travail a été consacré à l'étude du développement de la structure « core-rim » des

cermets complexes à base de TiC-Ni obtenus par explosion thermique suivie d'un maintien à

chaud sous charge cyclique. L’essentiel des résultats peut être résumé comme suit:

1- Les températures d’amorçage (Tam.), et maximale (Tmax). enregistrées au cours du

processus d'explosion thermique, dépendent des ajouts de Cr, Mo ou W. Si les effets de

ces ajouts sur Tam. sont pratiquement inexistants, par contre, ils conditionnent fortement

la température maximale atteinte lors du pic exothermique. Tam. est alors beaucoup plus

régie par l'apparition de la première phase liquide conformément au diagramme de

phases Ti-Ni. Cependant, Tam. diminue lorsque la teneur en liant métallique augmente,

suite à la formation d'une plus grande proportion de phase liquide qui favorise la

nucléation des premières particules de TiC, induisant ainsi l’amorçage de la réaction de

synthèse.

2- La structure « core-rim » n'a été révélée que dans les cermets contenant le Mo ou le W.

Le noyau de ces cermets ou « core »est constitué de carbures complexes (Ti, Mo)C ou

(Ti, W)C, du fait que des atomes de Mo ou W ont été incorporés dans la maille cubique

de TiC lors du pic exothermique et du maintien isotherme. Les couches externes ou

« rim », formée par un processus de dissolution-reprécipitation, sont également

constituées de carbures mixtes (Ti, Mo)C ou (Ti, W)C, avec cependant, une teneur plus

élevée en métaux lourds.
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3- La formation de la structure « core-rim » est régie par deux processus distincts de

dissolution-reprécipitation. Le premier est très rapide et se produit suite à la dissolution

de fines particules de carbure dans la phase liquide transitoire formée pendant le pic

exothermique, suivie d'une reprécipitation sur les particules non dissoutes. Dans ce cas,

la structure reste incomplète et hétérogène. Le deuxième processus a lieu pendant le

maintien isotherme. Ces deux processus se déroulant à différentes niveaux de

température et de temps, donnent lieu à la formation de particules à plusieurs couches

externes « ou rim ».

4- La structure « core-rim » génère dans la particule de TiC un état de contrainte qui évolue

en fonction de la nature des additions et du régime appliqué. La valeur la plus élevée de

la microdéformation a été enregistrée dans la particule du cermet contenant le chrome.

5- Les additions de Cr n'entrainent pas la formation d’une structure « core-rim », mais

induisent par contre, un grossissement notable des particules de TiC. L'apparition de la

structure « core-rim » en présence de Mo ou de W inhibe nettement la croissance des

grains. Cependant, concernant la porosité résiduelle, l'effet inverse a été observé. En

présence de Mo ou W, le cermet accuse une densité relative plus faible. Néanmoins, la

valeur de dureté la plus élevée (18000 MPa) a été enregistrée pour le cermet TiC-Ni

contenant le Mo. La dureté est de 16320 MPa et de 15110 MPa, respectivement pour les

cermets avec des additions de W et de Cr.
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6- Des tests de résistance à l'oxydation ont clairement montré que les additions Mo et W

conduisant à la formation de la structure core-rim améliorent sensiblement la résistance à

l'oxydation du cermet dans l’intervalle de température de 200 à 1000°C par rapport au

cermet de base sans addition. Les gains de masse de ces cermets sont similaires aux

valeurs enregistrées pour l'alliage de référence (Incoloy 800).

7- Les cermets contenant le Mo ou le W ont montré une faible résistance au fluage

thermique par rapport aux cermets TiC-Ni de base sans additions. L'apparition d'une

morphologie spécifique de type « core-rim », suite à l'addition des métaux réfractaires,

affecte défavorablement la résistance à la fatigue thermique-fluage. Inversement, ces tests

ont aussi clairement révélé l'influence positive des couches d'oxydes stables qui génèrent

un effet de consolidation de la surface de l'échantillon.
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