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Introduction

Introduction

De tous les alliages métalliques, les aciers samhpceux les plus couramment employés
dans les applications industrielles. La grande rditée de leurs nuances et la possibilité de
réaliser les traitements thermomeécaniques condidionles propriétés mécaniques de ces
aciers permettent de couvrir une gamme d’applinatiextrémement large. Leurs propriétés
meécaniques sont étroitement liées a la microstrealie I'alliage, donc a sa composition et
aux traitements thermiques appliqués. Enfin, Idailsles colts présentent un grand intérét

pour leurs utilisations.

Les éléments d’alliages, entrant en solution sahtlerstitielle ou substitutionnelle, jouent
un role prépondérant dans les différentes transfbams de phases des aciers. L'étude de leur
réle, de leur influence et des conditions dansuelgs elles surviennent constitue donc une
étape incontournable dans la compréhension deérdaliies propriétés d'un alliage. Ces
éléments influent sur les différentes propriétés readifiant les transformations, leur

cinétique, et par conséquent, les microstructubésnoies.

L'objectif de ce travail consiste a optimiser lamgmosition et la structure d’'un acier
devant étre mis en forme par un procédé de tréfilagacier doit présenter des
caractéristiques meécaniques élevées apres traitesieerevenu : I'obtention d’'une ductilité
importante et d’'une résistance mécanique élevéeviste. De ce fait, le choix des structures
martensitiques revenues s'est naturellement impusé& les applications souhaitées. Les
propriétés mécaniques des ces structures sonatgesnent conditionnées par la précipitation
se produisant aux différentes étapes du revenuasiAa composition chimique, la taille et la
répartition des précipités sont autant de parametssentiels pour la caractérisation de ces
états. C’est pourquoi, l'optimisation de la compiosi nécessite essentiellement de
comprendre le r6le des divers éléments d’alliagesoairs des transformations de phases.

Ainsi, nos travaux se sont orientés vers l'anafygeise des transformations de phases et
du réle des éléments d'alliages. Quatre élémemtmseétudiés au cours de cette these : le
silicium, le manganese, le vanadium et le chrones €éments sont présents dans la nuance
industrielle60SiCrV7qui nous servira d'alliage de référence. Afin dgaber I'effet séparé
de ces éléments sur les transformations se produmsa revenu, des alliagenodeles

ternairesde haute pureté seront élaborés au sein de rattoeakoire, et leur comportement
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sera comparé a celui de la nuance industrielle.ddngpréhension approfondie de leurs effets
séparés et conjoints nous amenera logiguemerprapasition d'une nouvelle composition de

I'acier, dont les propriétés correspondront au méuelles recherchées.

Le présent mémoire se découpe en six chapitres.

Le premier chapitre consiste en une synthése pialghique des connaissances sur les
transformations qui joueront le réle primordial dda mise en propriétés des alliages étudiés :
il s'agira de la transformation austénitique et ldetransformation martensitique. Les
différentes transformations se produisant au courgevenu des structures martensitiques
sont également présentées. Les effets des élédialisges, tels qu’ils sont rapportés dans la
littérature, sont détaillés.

Au cours du deuxiéme chapitre, les matériaux étudié les diverses meéthodes

expérimentales utilisées lors de cette étude s@uritd.

Le troisieme chapitre s’attache a la caractériaties structures initiales des différentes
nuances élaborées afin de déterminer les condigrpérimentales nécessaires a I'obtention
d’'une microstructure comparable a celle de la neamdustrielle étudiée. Pour cela, les points
caractéristiques de transformation et l'influenee ld température d’austénitisation sur la

grosseur de la taille de grains austénitique sétgrohinés.

Dans le quatrieme chapitre du mémoire, I'étude ttamsformations au revenu sur
'ensemble des nuances est présentée et commetréetransformations sont étudiées a
'échelle macroscopique et a I'échelle microscopigia comparaison entre les nuances
ternaires et la nuance industrielle apporte qualg@iéments de réponse sur l'effet des

différents éléments d’alliage sélectionnés.

Le cinquieme chapitre consiste en une synthéseédattats obtenus au cours de ce travail
de thése et mettant en évidence le réle individlesd éléments étudiés. La nécessité de

considérer les effets synergiques de certains élfsnest également démontrée.

Enfin, dans un dernier chapitre, nous nous intéressa la possibilité¢ d’élaborer une
nouvelle nuance d'acier. Cette nuance, de compositiimique modifiée, est optimisée par
rapport aux exigences de l'application de la nuatedase, tant du point de vue de ces

propriétés mécaniques qu'au vu des limitationsrdogulé industriel de sa mise en forme.

Les conclusions et les perspectives possiblesta étide sont finalement dégagées a la

fin de ce manuscrit.
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Chapitre | : L’étude bibliographique

Chapitre |
L'étude bibliographique

|.1 Les aciers au carbone

On appelle acier un alliage de fer et de carbome ldoteneur en carbone est inférieure a
2% massique. Cette teneur limite vient de la linde solubilité du carbone, a haute
température, dans la phase cubique a faces cer{tf®@sdu fer, appeléausténite Des
eléments d'alliages sont généralement ajoutés aalliage Fe-C afin d’améliorer les

caractéristiques mécaniques et les propriétésaiesa

Le diagramme de phase de l'alliage binaire Fe-Glashé sur la Figure I.1.

e 1538
liquide + fer d — 2800
liquide
/
1400 liquidus (iq!’.;l:?e +',"
raphite
A 9raphite =1 2400
Fe;C
1200
B [[qu/'de — 2000 R e e e e E R LR R LR SR
1000} o I
: 912 austénite + Fe;C - 1000 :
. ferrit . .
: S{iﬁ’éﬁ,{e —{ 1600 - 912 :
: Teurie /f : ferrite + :
8 - e, .
: 00 779/ : 738 4 : austenite :
: 2 Zo=—ee m—cmmad : :
M ferrite : 727 - 800 | :
: (©) .. — 1200 : .
G0@efssnnnnnnnnnnnnns 1 .'...""-...._. R | P Y A S ——— -
BRRELETTS I . H . .
- " ferrite
ferrite + Fe,;C — 800 : (O[)
400 [~ : 600
- i O
------- équilibre fer+ graphite
| — 400
200 ———— équilibre fer +cémentite
0 | | ! | L | ; | L 0
0 10 20 30 40 5,0

C%

Figure 1.1 : Diagramme de phases de l'alliage bimaiFeC [Met73]
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Chapitre | : L’étude bibliographique

Le fer pur possede une structure cubique a faggsées (Figure 1.2a) pour une gamme de
températures s’étendant de 912 °C a 1394 °C [BouBéfte phase est plus communément
appelée phase austénitique pour les aciers au rearbb est notée. En dehors de cet
intervalle de température, le fer pur possede tmetsre cubique centrée (Figure 1.2b). Cette
structure est appelde; si I'on se trouve entre 1394 °C et 1538 °C etdessous de 912 °C,
on noteFe, la phase présente, et on la nomme fewite€Ces deux structures sont moins

compactes que la structure cfc.

Figure 1.2 : Structure des mailles cristallines - #aille cubique a faces centrées — b) Maille cub&centrée

Dans la structure cfc, le nombre d’atome par mabé plus important : 4 atomes par
maille contre 2 pour la structure cubique centkt@s. parametres de mailles de la ferrite et de
l'austénite sont differents. Il vaut 0,286 nm aQ@QSour Fe et 0,358 nm a 912 °C pour.Fe
[Boz55]. Les volumes spécifiques des deux maileestent relativement proches, mais une
Iégere contraction de 1,03% volumique accompagngatsage de la phase ferritique a la

phase austénitique.

De plus, chacune de ces phases possede des sitestitials que seuls les atomes de
faibles rayons peuvent occuper. Compte tenu dunrajes atomes métalliques, seul les
atomes H, O, N, C et B peuvent se placer en pagniterstitielle. Les valeurs des rayons des
sites octaedriques de chacune des phases, aingsgagons atomiques de ces cing €léments,

sont présenté sur le Tableau 1.3.

élément | rayon atomigue (nm)
H 0,03 structure | rayon du site octaédrique (nm)
e E— o
c 0.077 Feo 0,019
B 0,087

Tableau 1.3 — Rayon des sites interstitiels octaqdes des deux phases du fer et des éléments pduvan
occuper ces mémes sites

12



Chapitre | : L’étude bibliographique

Dans les deux phases, I'occupation par un atomead®ne d’'une position interstitielle
crée une distorsion dissymétrique du réseau dis{abc90], le rayon atomique du carbone
étant plus élevé que celui du site interstitielilgatcupe. Néanmoins, dans le cas de la
structure cubique centrée de la ferrite, les sdetédriques sont de bien plus petites
dimensions que dans la structure cfc (0,019 nmredh053 nm pour la structure cfc). Ainsi,
le carbone ne posséde pas la méme limite de stdubddns les deux phases. Elle est plus
élevée dans l'austénite (environ 2% massique, edh@2% en masse dans la ferrite) [Chi72].
Pour des teneurs en carbone supérieures a 0,0@¥geatonserver I'équilibre, il se forme

lors du refroidissement de la phas&n mélange couramment apppétlite.

A la lecture du diagramme de la Figure 1.2, il apfitague pour une concentration précise
de carbone dans I'acier, a savoir 0,77 % masslqumssage de la phase FeC a la phase
austénitiquey se produit de maniere isotherme. Il s’agit aldumne transformation eutectoide.
Les domaines de transformations traversés poutetesirs inférieure et supérieure a 0,77%

sont alors différents. La convention suivante aaéit@ptée :

- un acier de teneur en carbone égale a 0,77 %quassst appelécier eutectoide
- un acier de teneur inférieure a 0,77 %, est &gumér hypoeutectoide

- un acier dont la teneur est supérieure a 0,78tqualifié dacier hypereutectoide

Les alliages auxquels nous nous sommes intéreas2dd cette étude ont une teneur en

carbone avoisinant les 0,6%. Il s’agit donc d’'axide typehypoeutectoide

Les transformations de phases a I'état solide pgywencipalement étre gouvernées par
deux modes différents, a savoir la diffusion ou rmouvement coordonné d’atomes, sans
diffusion. Dans le cas des aciers, au cours doiteisement, la phase austénitique n’est plus
stable. La vitesse de refroidissement modifie ltuneades transformations de phase qui

peuvent se produire :

Si la vitesse de refroidissement est fajlda se trouve dans un état proche de I'équilibre.

La diffusion du carbone est alors possible. Leoidfssement de la phase austénitique va ainsi
conduire a la formation d’un mélanger FeC. Pour un acier a 0,6% de carbone, la structure

finale obtenue sera une structure ferrito-perlgiqu
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Si la vitesse de refroidissement est rapittecarbone ne peut pas diffuser et se retrouve

pieégé dans la maille. Cette transformation est dagguilibre et conduit a la formation d’'une

phase métastable : la martensite.

Pour desvitesses de refroidissement intermédiaites structures bainitiques sont

observées.

Ce sont les structures martensitiques qui vont nioigsesser plus particulierement au
cours de cette étude. Il existe une forte cor@agntre la structure d’'une phase et ses
propriétés mécaniques. La maille martensitiquetéaiae maille déformée et contrainte, les
caractéristiques mécaniques de cette phase, tabela) résistance mécanique, la limite
élastiqgue ou la dureté, sont plus élevées quescdls structures ferrito-perlitiques (Figure
l.4) [ThoO2][Del53]. Plus la teneur en carbonedstée, plus la maille est contrainte, et plus
les résistances meécaniques sont élevées [Jafsjramrsformations de refroidissement rapide
par trempe sont donc un moyen de développer tomgeclasse d’aciers qui de par leur

structure martensitique vont proposer des proigtécaniques intéressantes.

Farrite-perlite

A (MPa)

Martensite
2 500 503 2500 s0F & 2500 50
. T = T =
o S B
2 000 / 40 2 DDD-| 40 2 000+ 40
Hm
15004 L 20 15004 R, L 20 1500 20
R, 5
AT Re
1000+ / 20 1 000+ 20 1 000 A% ~1-20
Em__ s = d
500 10 5004 L 10 fooH W
L= T F e ——
o . ==
0 T T T T 0 0 T T T T Q o T T T 0
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@ apras revenu vers 600 °C pendant une heura
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Figure 1.4 : Caractéristiques mécaniques en traatidles aciers martensitiques, martensitiques reveatis
ferrito-perlitiques [Tho02]
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Toutefois, il faut composer avec la grande fragitie la structure martensitique [Kra78].
C’est pourquoi, un traitement de revenu a une teatpee choisie en fonction des propriétés
mécaniques souhaitées, est alors opéré sur cetusts) améliorant ainsi les caractéristiques

meécaniques de ces états :

- Un revenu a des températures de I'ordre de 2@0300°C, limitera la diffusion du carbone.

Le matériau conservera alors une dureté élevééirada traitement de revenu.

- Un revenu a des températures supérieures a 50€Yi@ettra d’augmenter la plasticité et la

ductilité du matériau, mais s’accompagnera d’'ungeprogressive de la dureté.

Le traitement de revenu offre ainsi une plage dssibdité de controle de la structure du
matériau. Il faudra trouver un bon compromis etdrductilité et la dureté du matériau pour
répondre a I'application visée. Ce sont ces questgui vont nous intéresser dans la suite de

cette étude.

Intéressons-nous pour I'’heure au traitement d’aitstation, essentiel a I'obtention d’'une

phasey homogene.

|.2 Le traitement d’austénitisation

Ce traitement thermique a pour but de mettre eatisol tout le carbone présent dans
I'alliage. Nous avons vu que la solubilité du carb@st importante dans la phase austénitique
(2 %), contrairement a ce gu'’il en est dans la gtiegitique (0,02%). Ainsi, il est nécessaire
d’élever la température de maniére a permettrertase en solution du carbone au cours de la

transformation de la phaseen phase.

[.2.1 La montée en température
Deux températures caractéristiques définissentrdesformations dans les aciersy &
A3 [Bar92]. Ce sont respectivement les températupegiébut et de fin de formation de
austénite. La Figure 1.5 issue des travaux de Mehl [Meh37], montre la position des points
caractéristiques de transformation en fonction detdneur en carbone de lacier. La
température A est aussi couramment définie comme la tempéradereransformation
eutectoide et la températurg Aomme la température de franchissement du soleuk d
réactiono. > y lors d’'une montée en température (Figure 1.1).rRmusténitiser I'acier, il est

nécessaire de se trouver au-dessus de la temgefgtau cours du traitement thermique. En
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général, une température; A (25 a 50°C) est choisie. La température d’aussa@tion est

donc étroitement liée a la teneur en carbone tliafa a traiter.
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Figure 1.5 — Influence d'un réchauffement et d’unefroidissement a la vitesse de 0,125°C/min sur les
températures de transformation des alliages ferdzane [Meh37]

En régle générale, on note.Aet Acs les températures de transformation qui sont mesuré
au cours d’'une montée en température, gtefA Az ces mémes températures mesurées au
cours d'un refroidissement. Du fait que les vitesde chauffe ou de refroidissement sont
typiquement trop élevées pour permettre d’atteinkiquilibre & chaque instant de la
transformation, un décalage est observé sur legépde transformation. La Figure 1.5 montre
l'influence d’une vitesse de 0,125°C/min sur lempératures de transformation au chauffage
et au refroidissement : elles ne sont pas confanduec les températures de transformation a
I'équilibre. Les retards a la transformation peuvétre mesurés par des techniques
dilatométriques et sont d’autant plus importante dges vitesses de transformations sont

élevées : on s’éloigne de I'équilibre thermodynareiq

[.2.2 Le maintien en température
La problématique consiste a imposer a la piece aimtien en température suffisamment
long pour permettre une bonne homogénéisationaisstinite et la dissolution des carbures
présents. Ce traitement ne peut pas étre troppgong éviter le grossissement des grains. On
parle d’austénitisation compléte si la totalité desbures est dissoute et d’austénitisation
partielle dans le cas ou il subsiste des phaseslissautes. A la fin du temps de maintien, on

caractérise I'état austénitisé obtenu par la coitippschimique moyenne de I'austénite, qui
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peut différer de la composition nominale de l'acarl’austénite n’est pas homogene.

L’homogénéité chimique des grains est égalemepanameétre pris en compte [Bai68].

[5)
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Figure 1.6 : Diagramme d’austénitisation en conddns isothermes d’'un acier de composition : 0,34 %C
1,07 %Cr — 0,17 %Mo [Eco67]

La Figure 1.6 montre l'importance du choix du caupgempérature d’austénitisation /
temps de maintien. Par exemple, pour cet acierdgosition 0,34%C-1,07%Cr-0,17%Mo,
un maintien de plus de 10 secondes a la tempémiaustenitisation de 850 °C est nécessaire
pour I'obtention d’'une austénite homogéne. Pour temepérature de 1000°C, allonger le
maintien en température de 2 a 100 secondes f8epia taille de grains d’indice AFNOR 9
a 6 [Afn80]. Il est donc nécessaire de trouver an bompromis pour obtenir une austénite
homogene tout en gardant une taille de grainsnmaeale.

Pour un maintien isotherme, le grossissement deagypeut étre défini par un parametre

d’équivalence temps / température d’austénitisatida parameétre est défini comme suit
[Bar92] :

1 23R -
Pa{Ta AHalog(ta)}

Avec : T, - température d’austénitisation (en K);- durée de maintienR - constante
des gaz parfaits (8,314 J'nol®) ; AH. - enthalpie d’activation du grossissement du grain

austénitique. Pour un acier faiblement allié ommdans la littératuréH, ~ 460 kJ.mot.
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[.2.3 Mécanisme de la transformation lors de I'augtnitisation
Lors du traitement thermique d’austénitisation,dEactures martensitiques, bainitiques et
ferrito-perlitiques se transforment en phase aitgée. La croissance de l'austénite est
contrblée par diffusion. Comme le traitement d’é@ogtsation se fait a haute température,
cette diffusion est rapide, un traitement de 30 mpémmettant a priori une redissolution

compléte de la perlite, pour des températuresssuffiment élevées.

Pour les structures perlitiques, le mécanisme dmigation de l'austénite dépend de la

morphologie de la perlite initialement présentek[18].

Dans le cas d'ungerlite globulaire la formation de l'austénite se fait par étapes

successives au cours de la montée en températore.nm&canisme de formation est

schématisé sur la Figure 7.
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Figure 1.7 : Premiers stades de la formation depaase austénitique [Dur03]

La diffusion du carbone se faisant préférentielletraux joints de grains, c’est sur ces
derniers que la germination de la phase austépitiguproduit. Le carbone nécessaire a cette
étape provient de la dissolution des carbures. remjgre apparition d’austénite peut aussi
étre localisée a l'interface entre les coloniepeite. La croissance de I'austénite se poursuit
ensuite sous formes de lattes. Du fait que l'ortreeve a haute température, il y a ensuite
coalescence de ces lattes a l'arriere du frontraiesance, jusqu’a ce que celle-ci soit bloquée
par des globules de perlite encore présents. Leepdiasténitique croit alors de fagon isotrope
a partir du joint de grains ou elle s’est forméataielement a la dissolution des carbures
[Dur03][Kal98].
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Si la structureperlitigue initiale est lamellairele mécanisme de formation de la phase

austénitique est différent de celui décrit précédemt. L’'austénite va germer sur les
interfaces ferrite/cementite de la perlite. Uneidapcroissance fait suite a une germination
instantanée de l'austénite. Au fur et a mesure lgusténite croit, la proportion de ferrite

diminue et les lamelles de cémentite deviennent mdes en moins épaisses jusqu’a se

dissoudre completement.

I.2.4 Réle des éléments d’alliages

Les éléments d'alliage ont un rdle prépondéransdartraitement d’austénitisation. La
germination de l'austénite est instantanée damsdedes aciers au carbone mais la présence
de certains éléments d’alliage peut ralentir laissance gouvernée essentiellement par la
diffusion, du fait de leur faible diffusivit¢ [SH® modifiant la position des points
caractéristiques de début et de fin de la transition A; et Az, Les formules empiriques de
Andrews peuvent étre utilisées pour estimer lepéatures de transformation en fonction de
la composition chimique des aciers faiblement sl[il&nd65] . Elles sont valables pour des
aciers contenant moins de 0,6% de carbone. Cesifesnsont données ci-aprés en fonction

de la teneur massique en éléments d’alliages.

Aa=723-10,7/Mn-169Ni+29,1Si+16,9Cr+638W+290As

AG=912-203/C -152Ni+44,7Si+104V +31,5M0+13,1W-30Mn

La Figure 1.8 présente les changements occasiopagsla présence des éléments
d’alliages alphagénes ou gammagénes sur le diageaddquilibre des phases de Il'alliage
Fe-C. En pratique, les éléments d'alliage vontuiflsur la transformation d’austénitisation,
selon quils sont alphagénes ou gammagenes etraghas ou non. Un élément est dit
alphagéne quand il stabilise la phase cubique @enlirva donc augmenter la température de
formation de l'austénite. Au contraire, un élémserta qualifié de gammagene s'il stabilise la
phase cubique a faces centrées. La températyestialors abaissée.
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Figure 1.8 : Influence des éléments d’alliage sue diagramme de phase FeC a) Présence d’'un élément
alphagene, le molybdene— b) Présence d’un élémemhigagene, le manganése [Irs94]

Les éléments alphagénes les plus souvent utilisgs ks aciers alliés sont le Si, Al, Cr,
Mo, Ti, V, W. Le nickel et le manganese sont quaetx des éléments gammagenes [Ben71].
Ces considérations expliquent I'effet de ces élémeur I'abaissement ou 'augmentation des

température & et Az dans les formules d’Andrews et d’Eldis précédentrogées.

Un autre aspect est a prendre en compte pour codngréeffet de ces éléments. En effet,
certains éléments, dits carburigenes, ont uneit#fpius grande pour le carbone que celle du
fer. Méme présents en faible quantité, ils peuwensubstituer partiellement aux atomes de
fer de la cémentite, formant ainsi des carburegsate maniére générales™ [Bes84].
Lorsque la teneur en ces éléments est suffisanfermation de différents carbures autres que
la cémentite, peut étre observée [Hit08]. Notorisquelques exemples pour l'ajout de
chrome ou de vanadium : (Cr,k%£)s, (Fe,Cr}C, (Cr,Fe)Cs ou (Fe,V)C et (V,Fe)Cs. Parmi
les éléments carburigénes on trouve Cr, V, MoW,j,Nb et Mn. Des éléments comme le

silicium ou le nickel, n’étant pas carburigénesteteouvent en solution solide dans la ferrite.

Ces carbures ont une influence sur la croissansegtEns austénitiques au cours du
traitement d’austénitisation. Maropoulos et al [Mr ont étudié plus particulierement
linfluence des carbures de vanadium sur les acués de grossissement des grains
austénitiques en faisant varier la température stiémitisation sur des nuances d’'aciers
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contenant 0,2% de vanadium. La Figure 1.9 moné&eolution de cette taille de grains et de la
concentration en carbures de vanadium non dissaus th matrice, en fonction de la

température d’austénitisation imposée [Mar04][Wdo79
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Figure 1.9 : Influence de la température d’austémation sur le grossissement des grains et la disson des
carbures de vanadium [Mar04] —a) acier de compamiti0,35%C-3,26%Ni-0,88%Cr-0,66%Mo0-0,22%V-
0,23%Cu-0,52%Mn-0,18%Si — b) acier de compositidj29%C-3,10%Ni-0,77%Cr-0,57%Mo-0,14%V-

0,25%Cu-0,52%Mn-0,15%Si

De nombreux auteurs ont étudié 'effet de la dissoh des carbures et des nitrures dans
les aciers industriels. Ces précipités, de par &abilité a haute température, bloguent la
croissance des grains de l'austénite tant qu’ilsor@ pas dissous [Pit75][Hou71][Gla74]. |l
est alors possible de contrdler la croissance dailla de grains austénitique en jouant sur la

composition des aciers, en y introduisant ces ésrearburigénes.

Des études sur le réle du vanadium dans les amiecarbone, ont montré I'existence de
précipités de carbure de vanadium, dont la stébdlihaute température est élevée [Gla89]
[Ace07]. La Figure .10, montre qu’avec une tender 0,2% seulement, la présence des
carbures de vanadium nécessite de chauffer a umeétature bien plus élevée (supérieure a
980°C pour une teneur en carbone de 0,6%) pourecionme austénite homogéne dans
lesquels ces carbures sont dissous. Ainsi, le wvamadprécipitant sous forme de carbure
stable jusqu’a des températures supérieures a CO@flie un role capital dans le blocage de

la croissance des grains austénitiques.
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Figure 1.10 : Coupe du diagramme ternaire de I'aci€eCV pour une concentration constante de 0,2% de
vanadium

|.2.5 Conclusion

En conclusion, les différents paramétres importamis interviennent au cours du

traitement d’austénitisation dans les aciers abora sont les suivants :

- La vitesse de la montée en température, quiarslur les températures de début et de fin de

transformations.

- La température et la durée du maintien a temperagui forment un couple de paramétres
permettant d’obtenir une austénite homogene towégulant le grossissement de la taille de

grains de l'austénite.

- Les éléments d’alliage, qui par leur présenceunit influence a la fois sur les températures
de début et de fin de transformations, mais égaierser le controle de la taille de grains

austénitique lorsqu’ils se trouvent sous formealbures stables a haute température.

Ainsi, ces divers paramétres doivent étre pris@npte pour caractériser I'état initial de
'austénite a l'issue d'un traitement d’austéniiisa. L’homogénéité, la taille de grains et la
mise en solution des précipités sont autant desdiestessentiels pour une austénitisation
maitrisée, et de par l'influence de I'état ausigqoi sur les transformations ultérieures qui se
produisent au cours du refroidissement ou lors tdegements de revenu qui peuvent étre

opérés par la suite sur l'acier.
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[.3 La transformation martensitique

1.3.1 La formation de la martensite

Nous savons gu’en refroidissant lentement l'augténnous observons a lissue du
refroidissement, une structure ferrito-perlitiqumup des aciers dont la teneur en carbone est
inférieure a 0,77% [Cah62]. Ces transformationg gonvernées par la diffusion du carbone
et sont couramment appeléesnsformations diffusivesAu cours d’'une trempe, en revanche,
le carbone ne peut plus diffuser. La phase matiquei posséde donc la méme teneur en
carbone que la phase austénitique dont elle ese iss on parle ici déransformations
displacives Ce terme vient du fait que la croissance rapieldadmartensite se fait via un
mouvement coordonné des atomes [Kau58][Dun71][Hadb®st cependant important de
souligner que durant la transformation, ce mouveénweordonné d’atomes est tel que le

déplacement d’un atome par rapport a ses voisgts neférieur a la distance inter-atomique.
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Figure 1.11 — Représentation schématique de I'enlihia libre des phases austénitique et martensitiqu&.,”
est Gy’ sont les enthalpies libres de la phase martensiéiget de la phase austénitique respectivement [BRIO

Lors du refroidissement a partir de la phase aitgjén, il y a apparition de la phase
martensitique. Elle se fait instantanément, du mmuinwu’une certaine température Ms,
appelée température de début de transformation martensijgst atteinte [Bun53]. La
Figure .11 schématise la variatiosd@ d’enthalpie libre en fonction de la températireur
les températures élevées, la phase austénitignepmtes stable, son enthalpie libre est moins
élevée. Par contre, lorsque la température estssdmi I'enthalpie libre de la phase
martensitigue est plus basse de celle de la phasirgtique. La températurey Bst la
température a laquelle, l'inversion de stabilités dghases est constatée. Toutefois, la

transformation ne se produit pas immédiatement lEangement de stabilité, mais a la
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température Ms. La transformation se poursuit aloon par croissance de la phase déja
formée, mais par formation de nouveaux domaingsgl® la température est de nouveau
abaissée.

La phase martensitique est une phase tétragonati€eedans laquelle le carbone reste en
solution : il existe donc une relation directe erler pourcentage de carbone et la variation des

parametres eta de la maille martensitique (Figure 1.12).
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Figure 1.12 Evolution des paramétres de maille aceén fonction de la teneur en carbone de la maille
martensitique [Rob53]

La Figure 1.12 est directement issue des relatiomstallographiques qui donnent la
variation des parametres de la maille tétragonaldoaction de la teneur en carbone de

I'alliage et qui s’expriment comme suit :

a=a0—0,0136C

c=a0+0,115%6C

ou ap représente le paramétre de la maille cubique cedigd-¢ et%C la teneur en carbone.

On arrive ainsi a la relation expérimentale de Ris&ob53] :

c/a=1+0,045%C
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Le paramétre ¢ de la maille augmente avec la tesregarbone, tandis que le parametre a
décroit. Ainsi, plus la maille est riche en carhquias elle est tétragonale. Ceci s’explique par
le fait que les atomes de carbone sont situés tnecdes arétes, dans les sites octaédriques

[Mos67][Kea67]. La Figure 1.13 résume la positi@sdtomes de carbones dans la maille.
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Figure 1.13 : Position des atomes de carbones dénmaille quadratique de la martensite [Mur98]

A I'échelle macroscopique, cette transformation &®fs souvent comparée a un
cisaillement. En observation optique, la formati@s plaquettes de martensite s’accompagne
d’'un relief observé a la surface polie du métal.ni&canisme de formation de la martensite
implique une relation d’orientation entre la phas®artensitique obtenue et la phase
austénitique initiale [Nis34][Kur30][Gre49]. L'inteace entre la martensite et I'austénite est
appeléglan d’accolemenbuplan d’habitatet est semi cohérente (Figure 1.14).

Austénite

Austénite

Martensite plan d’habitat

Figure .14 : Formation d’une plaquette de martensi: apparition de l'interface austénite/martensjte
appelée plan d’habitat
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Les relations d’orientations entre les deux phases identifiees comme suit, en fonction

du type d’acier étudié.

Nishiyama [Nis34] : aciers a forte teneur en cagoon
v' (101 /1 (A11)
v' [10-1]w /1 [1-21]y
v' Plan d’accolement : {225}
Kurdjumov et Sachs [Kur30] : aciers a faible ou mraye teneur en carbone :
v' (011 // (A11)
v’ [1-1-1]u // [0-1-1]y
v" Plan d’accolement : {111}
Greninger et Troiano [Gre49] :
v' (011 // (A11)
v [7,-17,17W Il [-5,-12,17]y

v' Plan d’accolement : {259}

1.3.2 La morphologie de la martensite

Lorsque la structure de la martensite est obsepede, ci peut apparaitre sous différentes
formes [Bun53][Kau58][Dun71]. On distingue aartensite en lattesou la martensite en
plaquettes ces deux morphologies dépendant de la teneuarome de I'acier [Mar67]. La
Figure 1.15 présente les domaines d’existence das thorphologies de la martensite. Ainsi,
la martensite en lattes est observée pour un aci@ible teneur en carbone [Kra71], ne
dépassant pas les 0,6%. Pour une teneur en casbpéedeure a 1%, seule la martensite en
plaquettes se est présente. Enfin, pour des terawrarbone comprises entre 0,6% et 1%, les
deux types de morphologie coexistent.
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Figure 1.15 : Morphologie de la martensite en forioh de la teneur en carbone de I'acier [Mar67]

La Figure .16 présente les microstructures obssn@&ur un acier au carbone d'une

structuremartensitigue en latteCette derniére se caractérise par une strucanstituée de

paquets de lattes grossierement paralléles. Ardagbye d’un joint de grains, la croissance de
ces lattes est bloguée. Ainsi, en fonction de lhetale grains initiale de la matrice, la
structure finale obtenue sera plus ou moins grosskour cette morphologie de martensite,
les relations d’orientation entre la phase martens et I'ancienne phase austénitique, sont
données par les relations de Kurdjumov et Sachs3[luavec un plan d’accolement de type
{111}. Au sein d’'un grain, seules quatre directismt possibles pour I'orientation de ces
lattes.Enfin, dans ce type de structuet,dans le cas ou la transformation martensitiqeie n
s’est pas entierement achevée, l'austénite résgjudken que présente en faible proportion
dans ce type de structure, du fait de la faiblederen carbone, occupe les espaces entre les
lattes de martensite [Tho02].

Figure 1.16 : Morphologie de la martensite en lats observation optique — b) observation MET [Thd02
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La martensite en plaquettesussi appeléenartensite aciculairest observée dans des
aciers plus riches en carbone. Elle est constitieéines plaquettes qui sont orientées suivant
des angles bien définis (Figure 1.17). En effetdéyeloppement de ces plaquettes se fait a
partir du grain austénitique suivant des directidefinies par le réseau de ce dernier. Les
plans d’accolement entre la martensite et 'an@eansténite sont les plans {225}ou {259}
[Nis34][Kur30][Gre49]. Ces plans d’indices élevasluisent un grand nombre d’orientations
possibles au sein d'un méme grain. Comme pour léemsite en lattes, des qu’une plaquette
rencontre un joint de grains, sa croissance esjuBle. C'est également le cas lorsqu’elle
rencontre une autre plaquette. Ainsi, les premigtagquettes croissent facilement jusqu’au
joint de grains. Dés lors, les autres plaquettessguforment sont plus petites puisque leur
croissance est génée par la présence des plagdéjeformées. Au fur et a mesure que la
transformation progresse, les plaquettes forméas donc de moins en moins grandes.
Toutefois, la formation de ces plaguettes est gmée par un mécanisme de germination
autocatalytique [Ols81]. Ce mécanisme expliguedanftion des plaquettes, a partir des
défauts crées lors de la concentration des cotgsagngendrées par ce méme changement de
volume qui bloque la croissance des plaquettes fo@@aées. La germination de nouvelles
plaquettes est donc favorisée en méme temps queitssance des plaquettes déja formée est

ralentie.

Des observations en microscopie électronique ntegterévidence dans chaque plaquette,
une sous-structure constituée de fines macleslgiasal Ce sont ces macles qui permettent
d’accommoder les incompatibilités de la déformaterire la zone qui se déforme et son
environnement [Ben69][Kel61][Pat64].

02um N

Figure 1.17 : Morphologie de la martensite en plagtie — a) observation optique — b) observation
MET[Tho02]
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[.3.3 Importance de la vitesse de refroidissement
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Figure 1.18 : Exemple d’'un tracé de diagramme TRCa} diagramme TRC d’un acier faiblement allié a
0,36% de carbone — b) courbes dilatométriques aysavi a I'établissement du diagramme [Con92].

La possibilité d’obtention de la structure martégae a partir de la phase austénitique
dépend de la vitesse de refroidissement de I'acjgairtir d'une température ou la phasest
stable. Cette vitesse dépend essentiellement dentgosition chimique de l'acier et de la
taille de grains initiale de l'acier. Afin de mieuxaitriser les transformations qui se
produisent en fonction de la vitesse de refroids=®, des diagrammes de taux de
transformation en refroidissement continu, appdidgrammes TRGont élaborés. Un
exemple de diagramme TRC pour un acier de compasid,36%C-0,77%Mn-0,28%Si-
0,96%Cr-0,16%Ni-0,28%Mo est présenté sur la Figud8. Ces diagrammes sont
généralement établis a partir de mesures dilatinoés. Les points de début et de fin des
transformations qui se produisent au cours du icBfgement, en fonction de la vitesse
imposée, y sont indiqués. En faisant varier cegss#s on peut ainsi identifier, puis

représenter, les domaines de transformations lelirdes diagrammes correspondants.

Ces diagrammes peuvent alors étre utilisés afidederminer les conditions d’obtention
des phases souhaitées. lls se lisent en suivantaurbe de refroidissement. En général, sur
chaque courbe, on peut lire les pourcentages @&aiisttransformée aprées la traversée des

difféerents domaines de transformation. La duretéermiee en fin de refroidissement est
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€également renseignée sur le diagramme a la fin kdgue courbe de refroidissement
correspondante.

Intéressons nous maintenant de plus prés a la famde la phase martensitique. Sur le
diagramme présenté Figure I.18us pouvons constater que pour les refroidissesmest
plus rapides (courbe de dureté finale 54 HRC)plmaine de formation de la structure ferrito-
perlitiqgue et le domaine de la transformation dajoe ne sont pas traversés. La température
Ms est indiquée sur le diagramme : en deca de wmtipérature, la martensite se forme. On
définit la notion de vitesse critique de trempemaote la vitesse la plus lente a partir de
laquelle seule la transformation martensitiquerselyat.

La transformation martensitique est également taniaée par la températurecMe fin
de transformation. Tout comme la température Ms,\&rie avec la composition en carbone
de l'acier. L'influence de la teneur en carbone Igsrtempératures Ms etr\vh fait I'objet

d’'une étude de Stevens et Haynes [Ste56]. La Figl@erésente les résultats de ces travaux.

700 ————— — ——

température Mg -

température (°C)

! | temperature \
approximative, Mg >

o 02 04 06 08 10 12 14

teneur en carbone (% en poids |

Figure 1.19 — Influence de la teneur en carbone slas températures de début et de fin de la
transformation martensitique [Ste56]

Dans le cas ou la transformation est incompleypjqtiement quand la température de fin
de transformation martensitique (Mest inférieure a la température ambiante), uneé par
d’austénite reste dans la structure : elle estlépmristénite résiduellePour caractériser
'avancement de la transformation a une tempérafuda relation empiriqgue de Koistinen-

Marburger [Koi59] qui relie la martensite formédaproportion d’austénite non transformée
est couramment utilisée. Elle s’écrit :
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zZmeZfi-exg-a(Ms-T)]}

Avec: o - une constanteT - température considéré&Zm et Zy - respectivement la

proportion de martensite formée et la proporticaudiénite restante.

Cette formule présente deux approximations majelu@premiere est qu’elle ne permet
pas d’obtenir une transformation martensitiqueléodal00%. La deuxieme approximation est
gu’elle considere la transformation comme totalemedépendante du temps. Elle donne
cependant des résultats tres satisfaisants. A plartette formule et de la relation d’Andrews
pour I'estimation de Ms, Constant et al [Con92] cotnparé les résultats de plusieurs auteurs
[Coh49][Rob53] sur les taux d’austénite résidueiefonction du taux de carbone dissous
dans l'austénite (Figure .2Q)es résultats qu’ils ont obtenus sont en bon acavet ceux de
Cohen et ceux de Roberts.
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Figure 1.20 — Influence de la teneur en carbone sla proportion d’austénite résiduelle. Comparaisemtre
les résultats de Constant et a. [Con92], Cohenli@®] et Roberts [Rob53]

1.3.4 Le réle des éléments d’alliages

Les éléments d’alliages jouent un réle importamtsdia formation de la martensite, et ce,
a trois niveaux. lls influent en effet sur la videscritique de trempe nécessaire pour former
cette phase, sur la température de début de |sforamation martensitique Msnais

€galement sur la morphologie de la martensite olgten
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1.3.4.a Influence sur la vitesse critique de trempe

Les éléments d’additions altérent la cinétique td@ssformations de phases en modifiant
la stabilité de l'austénite pour des températurdérieures a son domaine d’existence. De
maniere générale, ces derniers stabilisent I'aitstémstable et les courbes TRC sont ainsi
décalées vers la droite : les vitesses de transtwns sont diminuées [Del49][Irs94]. Dans
certains cas, les éléments d'alliage peuvent égalermodifier la forme des courbes de
transformation. Cela a une conséquence pratiqudasuitesse critique de trempe qui sera
moins élevée, les transformations bainitique etitéeperlitique se produisant pour des
vitesses plus faibles que dans le cas d’un aciarailé. La trempabilité des aciers s'en
trouve donc améliorée. La Figure 1.21 montre luieihce des éléments d’additions sur les
courbes TRC pour des aciers de composition 0,72%Z-%Mn et 0,47%C-1,37%Mn—
0,36%Si-0,15 %Cr-0,19 %Cu.
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Figure 1.21 : diagramme TRC, 30 min d’'austénitisat a 850 °C — a) acier de composition : 0,72 %C -
0,72 %Mn — b) acier de composition : 0,47 %C — 1%¥n — 0,36 %Si— 0,15 %Cr — 0,02 %Ni — 0,19 %Cu —
0,025 %S — 0,015 %P [Mur98]

! Trempabilité : capacité d’un acier & former unecttire martensitique dans des conditions de dif®ement
données
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.3.4.b Influence sur la températuresM

Différentes formules pour estimer la température (8ts °C), en fonction de la teneur
massique en éléments d’alliage sont disponibles tkarittérature [Neh46][And65][Ste56].

Les principales approximations sont les suivantes :
NehrenbergNeh46]

Ms=500-300C-33Mn-17Ni-22Cr-11Mo-11Si

Steven et Hayngste56]

Ms=561+474C-33Mn-17Ni-17Cr-21Mo

Andrews[And65]

Ms=539-423C-304Mn-17,7Ni-12,1Cr-7,5Mo

Les travaux de Kung et al. [Kun82] ont confirmé waniére expérimentale que les

formules d’Andrews et de Stevens et Haynes ét#&smilus précises.

La relation d’Andrews est généralement utiliséerpies aciers dont la teneur en carbone
ne dépasse pas les 0,6 % massique. Pour I'étabésselm ces formules, il est communément
admis que l'influence de chaque élément est indigoee de la présence ou de la teneur des

autres éléments d’alliage.

En pratique, les éléments d’alliage en solutionidsoldans l'austénite abaissent la
température Ms. Il est cependant important de goeti que c’est la teneur en carbone qui
influe le plus sur le déplacement de cette tempegraPour cette méme raison, la dissolution
totale des carbures dans la phase austénitiquaujou@e prépondérant sur Ms. En effet, il est
aisé de constater via ces formules, qu’'une vanatie 0,1% de carbone en solution solide

peut conduire a une variation de presque 40°Cast@nhpérature Ms.
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.4 Le revenu de la martensite

1.4.1 Introduction

Nous avons précisé que la phase martensitique restpbase fragile : un traitement
thermique est nécessaire pour en améliorer lald@diiho02][Del53]. Ce traitement, durant
lequel la phase martensitigue métastable retouogrgssivement vers son état d’équilibre en
rejetant le carbone en exces qu’elle contient gselérevenu A basse température, une forte
dispersion de précipités métastables, dont la foomaest contrdlée par des considérations
cinétiques, se forment en fonction de la quantg@écdrbone libérée dans la matrice. La
précipitation de ces carbures et le retour vers madle moins contrainte, jouent un réle

essentiel dans I'adoucissement de la structure.

[.4.2 Généralités sur le revenu des aciers au carbe

Le revenu de la martensite se décompose en plesi&apes successives, ou pour
certaines, simultanées. Ces transformations dépeerdsentiellement de la température, de la
durée de maintien a la température de revenu & demposition de l'acier considéré. Les
structures martensitiques brut de trempe sont cedg® principalement de martensite et
d’austénite résiduelle. Dans certaines conditiogsaputent des carbures non dissous au
cours du traitement de mise en solution, de parhl@x d’'une température de traitement
insuffisamment élevée. Dés 1931, des recherchesteffes par Portevin et al [Por31] sur le
comportement au revenu des structures martensstiqwsnt mis en évidence les
transformations essentielles qui se produisent @uwscdu revenu. L'étude au revenu a

également fait I'objet de nombreuses publications.
Les quatre étapes qui se produisent au coursvénuesont identifiées comme suit :

- Etape 1: appauvrissement en carbone de la phase maigeesét précipitation des premiers

carbures, appeléarbures de transitions
- Etape 2: transformation de I'austénite résiduelle instadah ferrite et en cémentite

- Etape 3: perte de la tétragonalité de la martensiteagisfiormation progressive des carbures

de transitions en cémentite

- Etape 4: apparition des carbures alliés pour les aciemicleis en éléments d’alliages

carburigénes
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Cependant, il faut rajouter a ces quatre stadeevkenu, une étape supplémentaire, que
'on qualifie plutét de stade deieillissementpuisqu’elle peut se produire a température

ambiante.

|.4.2.a Stade de vieillissement

La martensite étant une phase hors d’équilibre, telhd a revenir vers un état stable des
gue la diffusion de carbone est permise par leglitons thermiques. Dés la température
ambiante, les atomes de carbone répartis dansilke mertensitique, et distordant celle-ci,
migrent et se redistribuent sur les défauts. Lésulg sont classiquement des sites privilégiés
pour les phénoménes de ségrégations. Ainsi, Kalishl [Kal70] ont estimé la densité de
dislocations nécessaire pour gu'’il y ait assezits sle ségrégation pour le carbone. lls ont
montré que pour une martensite en lattes, une téetisidislocations de I'ordre de't@ 132
m est suffisante pour accommoder une concentratiocegsone de 0,12% sans conduire &
des phénomeénes de précipitation. Les dislocatibriesemacles présentes en forte densité
dans les structures martensitiqgues constituenintugia défauts sur lesquels les atomes de
carbone peuvent ségréger au cours de cette étaperdsulte donc un enrichissement local
en carbone sur ces défauts du réseau, qui a ur ptad avancé du vieillissement peut
conduire a la formation d’amas. Speich et al [Speff2 estimé que dans les aciers a bas
carbone, 80% du carbone ségréege aux joints de goairsur les dislocations durant cette
étape de vieillissement. La ségrégation se poutsugique le revenu s’effectue a des

températures inférieures a 150°C, avant la formaties carbures [EId71].

Notons que les atomes de carbone peuvent égaleségréger aux interfaces entre les
lattes de martensite. Dans le cas ou la trempée pésssuffisamment brutale, cette ségrégation
peut se produire au cours du refroidissement del@ature.

1.4.2.b Premiére étape du revenu : précipitatios darbures métastables

Généralement, le premier stade du revenu s’étendus&l gamme de température de
100°C a 250°C environ. Avec la diffusion des atonues carbone occupant ses sites
interstitiels, la martensite s’appauvrie alors earbone et perd progressivement sa
tétragonalité. La maille martensitique ainsi appaugn carbone est plus couramment appelée

martensiter”, sa teneur en carbone pouvant descendre jusy@% a 0,25 %.
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Parallelement, de par le rejet de carbone de ldamaartensitique, les premiers carbures
se forment, de structure hexagonale compacte. @edas carbures de fer[Jac51], semi-

cohérents, et qui possédent des relations d’otientavec la phase mere martensitique :
v’ (101) // (10-11}
v' (011), // (0001}
v [11-1v /] [1-2-10%

Il a été observé que ce carbure est de formuleighenFe ,C. De nombreux auteurs
[Rob53][Hof66][Bar85] se sont également interrogés le fait que ces carbures se trouvent
en équilibre avec la matrice martensitique. Leoxgstigations ont montré que la densité de
dislocations de la martensite est un élément impbnpour I'apparition et la formation des
carbures:. Le réle de ces dislocations a été souligné pamndre et al [Lem56] : ces auteurs
ont suggeéré que c’est la ségrégation du carbonkesulislocations qui joue un réle essentiel
dans la formation de ces carbures. De plus, desnadisons effectuées en champ sombre au
microscope électronique a transmission (Figur@2)l. ont montré que ces carbures sont en

réalité composés de plus petites particules algféad84].

Plusieurs variantes de ces précipités, dont les@emcristallographiques sont présentées
sur le Tableau 1.23, ont été reportées dans &diitire. On dénombre ainsi trois grands types
de précipités, notés précipiés’ ou n. Le carburey, de structure orthorhombique, a été mis
en évidence par les travaux de Hirotsu et al.[Hir72

Figure 111.22 : Observation MET de carbures visibles dans les premiers stades du revenu — a)
Image en champ clair — b) Image en champ sombre Pathabhan et Wood [Pad84]
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€ n €
Structure hexagonale orthorombique hexagonale
Groupe d'espace P63/mmc P6322 Pnnm
Atome Fe par maille 2 4 6
Parametres a=2,704 A af4'404 ﬁ a=4,767 A
de maille c=4,383 A b=4,318 c=4.354 A
’ c=2,830 A ’
Relations {0001}e //{011}M (110)¢ // (010)M .
dorientati <10-10>¢ // <2-11>M [001]¢ // [10O]M €+30°/c
orientation <-12-10>¢ // <11-1>M

Tableau 1.23 : Cristallographie des carbures idefis aux premiers stades du revenu [Hir72][Sid02]

Les difféerentes observations effectuées semblemitner que la composition de l'acier
joue un réle important sur la morphologie des caebuyui se forment au cours de ce premier
stade du revenu. Notons que pour des aciers dli@ible teneur en carbone (inférieure a

0,2%), la précipitation de carbutae se produit pas pour cette gamme de températures

1.4.2.c Deuxieme étape du revenu : transformatiefialsténite résiduelle

C’est au cours de cette étape que la transformdgadfausténite résiduelle obtenue aprés
la trempe survient [Por31]. Le pourcentage d’austérésiduelle présent dans la structure
initiale dépend surtout de la teneur en carbonkadier. Ainsi, pour des aciers a faible teneur
en carbone (inférieure a 0,5%), la teneur en austégsiduelle reste négligeable (Figure 1.20)
[Con92], alors que pour des teneurs en carboneisupés a 1%, une proportion d’austénite

résiduelle supérieure a 30% est couramment observée.

La formation de la martensit®’ appauvrie en carbone a pour effet le relachenuss
contraintes exercées sur l'austénite résiduellée€e initialement présente sous forme de
films entre les lattes de martensite [Pad84], wasake transformer dans cette gamme de

température soit en martensite, soit en bainitenda température Ms de I'acier.

Pour les aciers a forte teneur en carbone, du mderiHagg, de structure monoclinique,
et de composition intermédiaire entre les carbaresla cémentite peut se former aux joints
de macles pour des températures de I'ordre de ZDDEC. Cette précipitation n’est toutefois
pas observée dans les aciers a bas carbone, @ laeptécipitation de cémentite a été

reportée dans la littérature.
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1.4.2.d Troisieme étape du revenu : précipitatienla cémentite

C’est au cours de cette étape, débutant vers 25Qi€,la cémentite commence a se
former. Dans le cas ou I'acier contient de l'aug&nrésiduelle, la formation de la cémentite
se fait parallelement a la transformation décritia @euxiéme étape. La germination de la

cémentite peut s’effectuer sur plusieurs siteebffits.

L’interface entre la matrice et les carbureprécédemment formés constitue le premier
site de nucléation de la cémentite. C'est le caplis fréquemment observé au cours du

revenu. La croissance de la cémentite a cettefagrconduit alors a la dissolution

progressive des carbureprésents au préalable.

Les joints de grainpeuvent également servir de site de nucléation |gsuparticules de

FesC. On regroupe ici a la fois les joints interlatiets les joints de grains de la phase
austénitique initialement présente avant trempe.c8s sites, la cémentite apparait d’abord
sous forme de fines lamelles qui vont progressiverse transformer en particules sphériques
de FeC.

Enfin, un dernier site de nucléation a été obspoué des martensites riches en carbone :
la cémentite peut en effet se former et croitre lesgrmaclesLa croissance se fait alors

préférentiellement le long des macles, impliquamtsaune relation d’orientation [Jac74].
v (11-2) /1 (010)resc
v (111 /1 (100)kesc

v (1-10) // (00L)esc

Wells [Wel64] a également montré I'existence datiehs d’orientation entre les carbures

g, la maille de la cémentite et la maille martensié.

Au cours de cette troisieme étape, le retour aulldge de la maille martensitique se
traduit surtout par la perte de la tétragonalitéadmaille. De plus, les plus petites particules
se dissolvent, le carbone ainsi libéré servantsadola croissance des plus grosses particules
de cémentite. Ce phénoméne de coalescence se tpéoduie température comprise entre
300°C et 400°C. La morphologie de la cémentite ghanles particules deviennent
progressivement sphériques. Ce changement se gousgqu’'a des températures de revenu
de 700 °C. Ce sont essentiellement des considesagmergétiques qui expliquent cette

transformation : les précipités se sphéroidisenir puinimiser I'énergie d’interface. Ces
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particules sphériques sont principalement locadig@és des anciens joints de grains et pres
des interfaces interlattes, qui constituent desmihe de diffusion préférentiels pour le

carbone. Toutefois, des particules sont aussi véssrdans la matrice.

Parallelement a la sphéroidisation des particules cémentite, on observe un
réarrangement de la microstructure de la matries. jhints entre les lattes de martensite se
réorganisent, et pour des températures de revenaead, les lamelles de la martensite initiale

se transforment progressivement jusqu’a I'obtentiome ferrite a grain équiaxe.

Pour les aciers non alliés, ces trois étapes d&drilensemble des phénomenes qui se
produisent au cours du revenu. Lorsque la températiéléve (tout en restant inférieure a
Ac,), la coalescence des particules de cémentitelgsyig la structure finale obtenue est une
structure a grains grossiers équiaxes avec desyjastde cémentite coalescés.

Dans le cas ou l'acier contient des éléments d@gdj il est nécessaire de considérer une
guatrieme étape due a la présence de ces élemareuyent modifier les transformations

qui se produisent.

1.4.2.e Cas des aciers alliés : quatrieme étapeetianu

Dans les aciers contenant des éléments carburiggriessque le revenu s’effectue au-
dela d’'une température de 500°C environ, il se éomes carbures enrichis en éléments
d’alliage. Leur formation est justifiée par la reathe de I'équilibre du systéme, ces carbures
étant thermodynamiquement plus stables que la d#émeDontrairement au carbone qui se
déplace dans les sites interstitiels, ces élémmis en substitution. Une température plus
importante est donc nécessaire pour activer leffwsitbn, ce qui expligue que ce n’est que
pour des températures supérieures a 500 °C quecléation et la croissance de ces carbures

peuvent se produire.

Deux cas peuvent se présenter: soit l'appariti@n ahrbures distincts, soit un
enrichissement de la cémentite en élément d’allibgdormation de carbures spécifiques est
constatée en présence de Cr, V, Mo, W et Ti erutesigffisante. D’autres éléments, comme
le manganése, ne forment pas de carbures maisogeemt en solution solide dans la

cémentite.

39



Chapitre | : L’étude bibliographique

Curgté HAC
o
m

54 \
B0
45 -]
42
£ 1]
34

3

T T
g 100 200 300 400 EOC 600 70O 8OO
Température de revenu [“Cl

Acier X100CMiaV5E

Figure 1.24 : courbe de revenu de l'alliage X100Cid¥5 [Lev04]

L'apparition des carbures alliés peut conduire a piménoméne de durcissement
secondaire. Comme pour tout durcissement par prgtiim, I'importance de I'effet dépendra
de maniére classique de la taille et de la didfiobudes carbures. On observera un effet
maximal a une température de revenu proche de 508A€ la plupart des cas, mais dont la
valeur précise dépendra de la composition ded@gdli A titre d’exemple, la courbe de revenu
de l'alliage X100CrMoV5 est présentée Figure |.24h:pic de dureté est observé pour une

température de revenu de 490°C.

1.4.3 Effet des éléments d’alliage

Nous avons souligné le fait qu’en présence d’élémeétalliage, une quatriéme étape peut
apparaitre au cours du revenu des structures rsdiferies. Cependant, la présence de tels
éléments influe a la fois sur les transformatiansétique de transformation, type de carbures
formés) et sur les propriétés mécaniques de I'ddierete, fragilité au revenu). L'influence
des éléments d’alliage dans les aciers alliés punardarge part de la bibliographie des aciers.
Une tentative de synthése des principales conclasist proposée dans la suite de ce
chapitre.

1.4.3.a Sur la cinétique du revenu

Dans le cas des aciers non alliés, la martensitegzetétragonalité pour des températures

de revenu proches de 300°C. La présence d’élenttaliiage modifie la stabilité de la
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martensite sursaturée. En particulier en préseaderdMo, W, V ou Si, stabilisant la maille
martensitique, une maille tétragonale peut enctre ébservée pour des températures de
revenu de 400°C, voire méme 500°C. Des élémentsmepiie manganése ou le nickel

favorisent quant a eux le retour a I'équilibre, déanperte de la tétragonalité de la maille.

Pour des températures de I'ordre de 400°C a 70@i@utre effet des éléments d’alliages
peut étre observé. Le chrome, le molybdéne, le stiégmg et le silicium limitent la
coalescence des particules de cémentite dansgasttmme de températures, permettant alors
de conserver une microstructure fine. Bien queniésanismes de ces effets ne soient pas
encore expliqués, ces éléments permettent, enahinle grossissement de la structure, de

ralentir la chute de la dureté au cours du revenu.

1.4.3.b Sur la germination et croissance des caglsualliés

Comme souligné précédemment, la présence d’élérmdatiiage dans l'acier peut
conduire a I'apparition d’une quatrieme étape ldusrevenu de la martensite, au cours de
laquelle des carbures alliés précipitent dans larioea Pour des raisons cinétiques, ces
derniers ne sont pas toujours la forme finale dbwe : dans certains cas, plusieurs carbures

alliés peuvent se former successivement pour comdua forme finale stable du carbure.
La germination de ces carbures peut se faire diereiftes manieres :

Ces carbures peuvent se former Sinterface entre la matrice et les particules de
cémentite déja formées. Des lors, leur croissamcdag par diffusion du carbone de la
cémentite vers les nouveaux carbures formés. Léicpler de cémentite servant a la
germination du carbure allié disparait alors pregireement pendant la croissance de ce

dernier.

Les joints de graingle I'ancienne austénite, et les joints interlaftesivent également
servir de site de nucléation. Ces sites sont étigugdnent favorables et constituent
egalement des chemins préférentiels de diffusioest@ourquoi, la précipitation aux joints
de grains ou entre les lattes de martensite egrgi@ment la plus avancée avec une taille de

particules supérieure a celles observées dansttecena

Enfin, les dislocationgrésentes dans la structure martensitique aprigsrngpe, peuvent

€galement constituer un site de nucléation poucdésures alliés.
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1.4.3.c Sur I'’évolution des caractéristiques méoanis

La présence des éléments d'alliages joue un r8lenéigl dans I'évolution de la dureté de
la martensite au cours du revenu. A titre d’exenmglas citons par la suite certains résultats
de nombreux auteurs qui se sont intéressés adandaation des conditions de revenu pour
l'optimisation des valeurs de la dureté [Pay59]f&jfHon74][Gra77][Kuo56]. En
particulier, Grange et al. ont étudié I'effet déndents d’alliage sur la dureté de la martensite
aprées un revenu d’'une heure a différentes tempérmatkn faisant varier la teneur en élément
d’alliage, ces auteurs ont pu reporter I'augmeotatde dureté conférée par I'élément
d’alliage. Les résultats obtenus au cours de l@watx pour des températures de revenus de
204°C, 316°C, 538°C et 649°C sont présentés dtiglare 1.25.

AHV LHV
60 204°C g0 |
Mn,P et Mo n'ont pas d effet '

40

201

05
éléments, %

0,02 ), 0,2

AHV -
538°C

05

élements, % éléments, %

Figure 1.25 — Effet des éléments d’alliage sur laigtté de la martensite aprés revenu de une heure a
différentes températures : 204°C, 316°C, 538°C 49 [Gra77] —
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1.4.3.d Sur la fraqilité au revenu

La présence de certains éléments d’alliage influelas quantité de I'austénite résiduelle
obtenue aprés trempe. A titre d’exemple, dans lisgal de composition 0,2%C-4%Mo, I'état
martensitique contient moins de 2% d’austénite t#sid, contre 5% environ pour un alliage
de composition 0,2%C-5%V. Or, il a été précisé qudténite résiduelle conduit a la
formation de cémentite interlattes au cours du meveSa présence peut provoquer la
germination de fissures qui se propagent ensuitavars les lattes de la martensite revenue,
fragilisant alors la structure. Il peut ainsi étrele de limiter la formation de l'austénite

résiduelle lors de la trempe en jouant sur les asitipns des alliages traités.

Une autre source de fragilité peut venir avec Es@nce d’'impuretés dans les aciers. En
effet, des aciers contenant du souffre, du phosphde I'arsenic, ou de I'antimoine qui
ségregent aux joints de grains, sont sujets a mddgmes de fragilité au revenu. Or, certains
éléments comme le manganése ou le chrome [GutdBl, onnus pour favoriser une
coségrégation des impuretés aux joints de graotamment le phosphore, favorisant alors la
fragilité au revenu. D’autres éléments comme leadaum ou le molybdéne repoussent, quant
a eux, ces impuretés en ségrégeant, seuls, aus gengrains, ce qui permet de limiter le

phénomene de fragilité au revenu des aciers camteea eléments [Dum80][Lei90][Zvo69].

1.4.4 Role des éléments d’alliages choisis pourtliée : Cr, Si, V, Mn

Les études des effets des éléments d'alliage dsnadiers sont trés nombreuses dans la
littérature. Dans la suite de ce chapitre, noustiotiterons a présenter en détail les effets de
guatre éléments présélectionnés pour notre étledmanganése, le silicium, le chrome et le

vanadium.

1.4.4.a Réle du silicium

N’étant pas un élément carburigéne, le siliciunpasicipe pas a la formation de carbures
lors du revenu. Toutefois, cet élément retardealade de la dureté et des études ont montré
que le silicium retarde I'apparition de la cémentitrs du revenu [Miy07][Hob72][Koz08].

Le Tableau 1.26 présente ces résultats. Ainsi, onstate que dans le cas d'un alliage
contenant du silicium, la cémentite n’est pas enatrservée méme apres un long revenu de

1200 s a 250°C, contrairement aux deux autres esagtadiées.
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250°C 450°C
30s 1200 s 30s 120 s 300 s 1200
Fe-0.6C € FeC FeC - - FeC
Fe-0.6C-2Mr FeC FeC - - FeC
Fe-0.6C-2Si € € € cet FeC FeC FeC

Tableau 1.26 : Carbures présents dans la microstiwre apres différents temps de revenu a 250°C o0 46
[Miy07]

Le silicium présente toutefois un autre effet ®urdvenu : comme observé sur la Figure
1.27, il retarde considérablement le mécanismeaddescence des particules dgd-dans la
gamme de températures allant de 400°C a 600°C [Hok6s précipités conservent alors une
taille plus fine pour des températures de revens glevée, retardant alors la chute de dureté.

Notons toutefois que le manganese présente les snéamacteéristiques.

alliage Fe-0,6C-2Si c¢) Fe-0,6C-1Mn d) Fe-0,6C-2MWiy07]

Cet effet pourrait s’expliquer par la trés faibtdubilité du silicium dans la cémentite. Le
silicium est alors rejeté au fur et a mesure querdéssance des particules progresse, ce qui

augmente la teneur en silicium au voisinage ddsucas formés, créant ainsi une barriere de

diffusion pour le carbone [Koz08].
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1.4.4.b Réle du chrome

Le chrome est un élément fortement carburigenersAdpie sa présence reste sans effet
pour des basses températures de revenu, pourndpéregures supérieures a 450°C il joue un
réle considérable puisque des carbures de chroom, ld nature dépend de la teneur en

chrome, se forment.

Dans le cas d'undaible teneur en chromdinférieure a 2%), ce dernier diffuse

progressivement dans les particules dgClFeet une cémentite enrichie en chrome est

observée.

Dans le cas d’'uniorte teneur en chroméa cémentite peut étre totalement remplacée par

des carbures de chrome responsables d'un phénodemircissement secondaire. Deux
types de carbures peuvent étre observeés. Il sdagir,Cs, de structure trigonale et du &

de structure cubique. Les carburesGzprécipitent les premiers puis ceux-ci se transérm
progressivement en &E€s. Il faut toutefois noter que les carburessCg ne précipitent pas
dans des aciers dont la teneur en chrome n’excadelgs 7% sauf si d’autres éléments

d’alliage, tels le molybdene par exemple, sont&gaht présents.

1.4.4.c Rble du vanadium

Le vanadium est un élément carburigéne dont I'affiavec le carbone est plus grande
gue celle du molybdéne ou du chrome. On constatertaation des carbures de vanadium
VC de structure cubique a faces centrées mémedesuteneurs en vanadium extrémement
faibles, de I'ordre de 0,1%. Pour des températumsés, la stcechiométrie des carbures de
vanadium en eéquilibre avec l'austénite esiCyY [Bak59][Mar04][YamO3] La structure

cristallographique de ce carbure est reporté skiglare 1.28.

\ atom

. Catom

Figure 1.28 : Schématisation de la structure du daure V,Cz;[YamO04]
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Toutefois, les récentes observations de Epicieal.efEpiO8] ont mis en évidence une

structure \{Cs en soulignant 'ambiguité de la littérature susaoget.

Ces carbures sont présents sous forme d’une fapediion de I'ordre de 2 a 3 nm en
taille qui persiste jusqu’a des températures demesupérieures a 700°C. Bien qu'il soit trés
difficile de les mettre en évidence par des obsema MET, des mesures de diffraction RX

peuvent permettre leur identification si leur frastvolumique dans l'alliage est suffisante.

I.5 Contexte et problématique de I'étude

Cette étude bibliographique nous a permis de maeitrelumiére I'importance des
principaux facteurs dans la compréhension desftranations de phases courantes dans les
aciers. Nous avons vu que le choix des vitessehdidfement ou de refroidissement joue un
réle considérable sur les températures de tranatosns, ou sur les structures obtenues au
cours du refroidissement de la phase austénitigee.€léments d’alliages, quant a eux, ont
également une influence sur les points caractguisti de transformation, mais certains, tel le
vanadium, de par leur rble carburigéne, peuvenngtire un contréle de la croissance des
grains austénitiques au cours du traitement d’aititation. Ces éléments améliorent aussi la
trempabilité de I'acier et peuvent étre responsabien retard a I'adoucissement, ou d’'un
phénomene de précipitation secondaire, pour degétures de revenu de I'ordre de 500°C
a 550°C. Un rdle particulier du silicium a pu éseuligné : il retarde I'apparition de la

cémentite au cours du revenu en stabilisant lewipre carbures de transition.

Dans le contexte industriel, I'alliage doit étresnein forme par tréfilage pour I'obtention
d’'un fil de faible diameétre final : une importardactilité et une résistance mécanique élevée
sont nécessaires. La nuance industri@lSiCrV7 présélectionnée ne présentant pas des
propriétés satisfaisantes, I'optimisation de samasition est recherchée. Il est donc apparu
indispensable de comprendre les transformationglieses et l'influence des éléments

d’alliages dans ces transformations : c’est I'odgte travalil.

La quantité immense des études existantes metieéanée la complexité des phénomeénes
faisant intervenir plusieurs facteurs interagissgatrmi lesquels, la pureté des alliages joue
certainement un réle prépondérant. Afin d’étudéenature des transformations au revenu, et
en particulier le rélandividuel de chaque élément d’alliage, une série d'alliagesaires
modeélesde haute pureté et de compositions choisies tavarée.
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Dans un premier temps nous déterminerons les ¢onsliexpérimentales nécessaires a
I'obtention de structures initiales comparablesrgaisérie d’alliagesnodélest deux alliages
industriels présélectionnés. Ces conditions établimus analyserons et comparerons le
comportement au revenu des différents alliages @éind’identifier le réle individuel des
guatre éléments étudiés : le chrome, le vanadiensilicium et le manganese. Enfin, en

fonction des résultats obtenus, de nouvelles coitipas d’acier seront proposées et étudiées.
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Chapitre Il
Matériaux et technigues expérimentales

II.1 Les alliages étudiés

Au cours de cette étude, nous nous sommes intérastiférentes classes d’alliages :

- deux alliages industriels : une nuance 60SiCr6htenant du silicium, du manganese, du
chrome et du vanadium, que nous nommeronance industrielledans la suite de ce

mémoire, et une nuance industrielle au chrome etanganése que nous noterer€Crind.

- des alliagesnodélegernaires de haute pureté a 0,6% de carbone, de Bg0,6%C-X, ou
X représente Si, Mn, Cr ou V, ainsi qu’un alliagedire Fe-0,6%C. Leur composition a été

choisie en fonction de la composition de la nuandastrielle.

Afin d'obtenir des structures comparables pour dembles des nuances étudiées, une
partie des alliages industriels, livrés sous la#de fil machine de 5,5 mm de diameétre, a été
refondue de maniere a subir les mémes procédéssgeem forme que les alliages ternaires

élaborés au sein du laboratoire.

1.1.1 Elaboration des alliagesmodélegernaires de haute pureté

Ces alliages ont été élaborés au laboratoire dmkEdes Mines de Saint-Etienne par
fusion en nacelle horizontale et sous atmosphéngra@ée (Figure 11.1). L'élaboration se
décompose en deux étapes distinctes : la puriicatu fer puis 'introduction des éléments

d’alliage.

Purification du fer

Le métal est fondu enreuset froidréfrigéré par circulation d’eau. Selon la procé&dur
unique développée au laboratoire, le procédé ddigation du fer nécessite six fusions
successives. Les trois premiéeres fusions permetierdécarburer le métal et sont réalisées
sous argon. Les trois dernieres fusions, sous pgte servent a enlever I'oxygéne

excédentaire.
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Figure 1.1 Elaboration des alliages modéles pardion en nacelle horizontale

Le fer ainsi purifié possede une trés faible tereumpuretés puisque des concentrations

en carbone, souffre, oxygene et azote inférieuep@m massique peuvent étre approchées.

Introduction des éléments d’alliage

Le fer obtenu a lissue du procédé de purificatia ensuite servir de base pour
I'élaboration des alliages recherchés. Les élém@atBages sont alors introduits en teneurs

souhaitées, et plusieurs fusions d’homogénéisation effectuées pour obtenir le lingot final.

Une mise en forme a chaud au marteau pilon esitersffectuée, puis le diametre final
des barres d'alliages est approché par passagedadins une machine a rétreindre. A la fin
du procédé d’élaboration, nos alliages se présesimms la forme de barres cylindriques

d’environ 11 mm de diamétre.

I1.1.2 Compositions chimiques des alliages

Le Tableau 1.2 résume les compositions des akiagdaborés, ainsi que leur
nomenclature adoptée par la suite. Les compositiésltes données ici ont été obtenues par
des analyses chimiques réalisées par la méthosigedérométrie d’absorption atomique.

Bien que le mode d’élaboration choisi pour nos cearternaires permette de s’affranchir
de toute impureté, dans nos alliages industrietsfédneurs en éléments résiduels ne sont pas
nulles. A titre d’exemple, le Tableau 1.3 préselat® teneurs en ces éléments pour la nuance
industrielle. Au cours de cette étude, ces tenearst pas été vérifiées. Les valeurs indiquées

ici sont celles du fournisseur.
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Nuance %wt. C %wt. Si %wt. Cr %wt. Mn %wt. V
industriel 0,58 1,48 0,54 0,49 0,17
industriel refondu 0,58 1,47 0,55 0,46 0,18
FeCCrind 0,58 0,2 0,4

FeC 0,61 - - - -
FeCSi 0,58 1,51 - - -
FeCCr 0,6 - 0,58 - -
FeCMn 0,62 - - 0,47 -
FeCV 0,61 - - - 0,18
FeCCr0,2 0,58 - 0,2 - -

Tableau 1.2 : Compositions chimiques des alliage®deles élaborés

Nuance %wt. P %wt.S  %wt. Ni %wt. Mo %wt. Cu %wt. N %wt. Al
Industriel 0,006 0,009 0,047 0,014 0,025 0,004 0,001

Tableau 11.3 : Composition de la nuance industriellb0SiCrV7 et de la nuance industrielle FeCrind en
pourcentage massique

[I.2 Techniques de caractérisation

11.2.1 Dureté

Afin d'estimer les caractéristigues mécaniques ectrdle des éléments dalliage sur
I'évolution de la dureté, des mesures de duretd&ers; sous 40kg, sont réalisées apres un
polissage mécanique de la surface des échantill@sséchantillons ayant fait I'objet de ces

mesures sont des cylindres de diametre 9mm etngeidor 10mm.

Surface de

mesure de
- / dureté
| | Ej

Figure 11.4 — Mesure de dureté a coeur des échawiilf -

De maniéere a obtenir la dureté a cceur, les mesigrehireté aprés traitement thermique
ont été effectuées sur la surface intérieure des-ddindres (Figure 11.4). La valeur de la

dureté pour chaque état a été déterminée sur upenme de 6 empreintes.
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[1.2.2 La calorimétrie différentielle a balayage (O5C)

Dans le but d’étudier les transformations de phasesours du revenu de la martensite, la
technique de calorimétrie différentielle & balayagété employée. L'appareil utilisé ici a
permis des revenus jusqu’a la température de 50Qé@rincipe de cette méthode se base
sur la mesure des dégagements ou des absorptiamal@ar liés a un changement de phases.
Ainsi, en mesurant le flux de chaleur nécessaingr poaintenir I'échantillon du matériau
étudié a la méme température qu’une référenceeinert peut déterminer les températures
auxquelles se produisent les transformations desgshaEn général, un phénomene de
précipitation est exothermique puisqu’il conduiud dégagement de chaleur, alors qu’'une

dissolution est endothermique.

Dans le cadre de cette étude, nous avons étud@iportement au cours du revenu, de la
nuance FeC, des nuances ternaires FeCCr, FeCSMr&t de la nuance industrielle,

suivant le cycle de mesure présenté sur la Figute |

600 -
500 A

400 -

300 ~ K

200 ~
0,37°C/min

Température [C]

100 -+

O T T T T 1
0 5 10 15 20 25

Temps [h]

Figure 1.5 — Cycle thermique appliqué au cours dessais de DSC -

Apres une stabilisation de 3 heures a 100°C, latéeoan température se fait lentement
afin d’approcher les conditions d’équilibre et daser une meilleure répétabilité des
résultats. La vitesse de 0,37°C/min a été choisie des raisons pratiques afin que la durée
des essais n'excéde pas 24 heures. Les éprouuétisdes se présentent sous la forme de
petit cylindre de 5 mm de diamétre et de 3 mm dgeha. Elles ont été austénitisées a 850°C
pendant 30 minutes sous balayage d’argon puis #rempAvant les essais, les échantillons
ont été polis pour éliminer la couche d’oxyde foema cours de la trempe. Un rincage a

I'éthanol a ensuite été opéré et les échantillonieté sécheés.
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[1.2.3 La dilatométrie

Afin de déterminer les points caractéristiques tlassformations de nos alliagesc(A
Acs, A et A3), et de caractériser les transformations se psaditiiau cours du revenu, des
essais de dilatométrie ont été réalisés. L'appadeilmesure utilisé est un dilatometre
SETARAM TMA 92-16.18. Tous les essais ont été séalisous balayage d’argon.

Lors de I'essai, I'échantillon est placé sur unmrp vertical en alumine. Un palpeur,
placé au contact de la face supérieure de I'édlmamtimesure la dilatation ou la contraction
de I'échantillon durant le cycle thermique impolsés échantillons cylindriques, de diamétre
9 mm et de longueur 10 mm, ont été soigneusememiugés de maniere a ce que les faces
touchant respectivement le support et le palpeiensaigoureusement paralléles. lls sont

ensuite polis et leur longueur est mesurée grare@ed a coulisse.

Pour la détermination dgints caractéristigues de transformatian chauffage et au

refroidissement, deux cycles thermiques ont ét@rarameés. lls sont présentés sur la Figure

I1.6. Le premier cycle, que nous nommeraysle rapidedans la suite, a servi de base pour

une rapide estimation des températures de tranafamns. Suite a cette premiére étude, nous
avons déterminé que pour toutes les nuances,emlpérature de 860°C, les transformations

étaient achevées. Un deuxiéme cycle, calibré a ples mesures précédemment effectuées, a
donc été programmé. La température maximale ab&iss®e, et la vitesse de descente en
température a été fortement diminuée pour approbéeuilibre. Ce deuxieme cycle sera

nommecycle lent

1000 a 1000 ~ b
800 - g 800 -
| o ]
600 K 5 600
G o /mi
400 - \g 400 - 0,3°C/min
0,37°C/min £
200 ~ 2 200
0 T T T T 1 O T T
0 5 10 15 20 25 0 10 20
Temps (h) Temps (h)

Figure 11.6 : Représentation des cycles thermiquiéeetués sur les alliages étudiés — a) montée a 200a
0,37°C/min et descente a 2°C/min — b) montée a 8890,3°C/min et descente a 0,3 °C/min
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Pour la détermination désansformations au cours du revera cycle programme est le

méme que celui proposé pour I'étude en DSC. Seulerhpérature de fin de revenu est
différente puisque I'appareil utilisé en dilatontnous a permis d’étudier le comportement
de l'alliage jusqu’a une température de 650 °C reonne température de 500 °C pour les

mesures effectuées en DSC. La Figure 1.7 prédemycle programmeé.

700 -
600 -
500 -
400 A
300 1
200 1
100 - [
O T T T

0 10 20 30

temps (h)

Température (T)

Figure 1.7 : Cycle thermique en dilatométrie, im@& aux alliages pour le suivi du revenu martensite

Pour étudier legransformations se produisant au cours de la tremyeautre appareil a

da étre utilisé, celui dont nous disposions ne étant pas de tremper les échantillons. Nous
avons ainsi utilisé un dilatométre a cycle rapidengettant le refroidissement brutal et le suivi

des échantillons au sein méme de I'appareil. L'egapde mesure utilisé a été développé et
est situé a I'Institut Jean Lamour (Anciennemettatoire LSG2M dd’Ecole Nationale

Supérieure des Mines de Nancy)

Cet appareil permet de mesurer des déplacementmegamme d&. 2,5 mm et autorise
une température maximale de travail de 1500 °€stlicomposé d’un four a lampe, contenant
4 lampes de 25 cm de longueur, délivrant chacueepuissance de 1500 W. Etant disposées
aux quatre coins du four, leur rayonnement conveugd'échantillon placé sur un support en
silice. La mesure s’effectue par déplacement deyéasupérieure en silice lors du traitement
thermique. Ce déplacement est transmis a un captdDm qui le converti alors en tension
positive ou négative. Aprés amplification, cettesien est alors traduite en déplacement. Les
résultats obtenus permettent ensuite de recorstesrdiagrammes TRC des alliages étudiés

et de déterminer la température de début de tranafon martensitique.

Au cours de cette thése, nous avons utilisé cedthade sur la nuance industrielle et sur
la nuance binaire FeC. Le procédé consistait aepotialliage a la température
d’austénitisation de 850°C, puis a effectuer lanpe. Plusieurs vitesses de trempe, plus ou
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moins rapides, ont ainsi été realisées de manieecenstruire les diagrammes TRC des

nuances étudiées.

I1.2.4 Méthode d’extraction électrolytique des carlures

Une méthode d’extraction des carbures par une ldisso préférentielle de la matrice
ferritique au cours d’'une électrolyse a été utiged98]. La Figure 11.8 présente le mode

opératoire suivi pour cette électrolyse.

| —— Anode: fil
> machine étud

IS

Cathode
grille en titan:

Electrolyte

— 7
A

Figure 11.8 : Principe de la méthode d’extractionas$ carbures par électrolyse

Pour la mise en place de la méthode, nous avoliséut protocole établi par P. Leduc
[Led98]. La composition de I'électrolyte utilisétetonnée sur le Tableau I1.9. L’électrolyse
se fait a une intensité constante calculée sunt l'une densité de courant de 9 mA/cm?2.
Nous avons immergé environ 5 cm de fil de diamBtgenm, ce qui nous donne un courant
d’électrolyse de 78 mA environ. Avant |'électrolysle fil est poli mécaniquement puis

décapé pendant 30 min a température ambiante édiecitle HCI dilué a 15%.

Composition de I'électrolyte
Tableau 1.9 —Composition d¢

I'électrolyte utilisé -

409 d'acide salycilique
30g de chlorure de Lithium
1l de méthanol

La durée du processus de dissolution électrolytapiale 6 heures. Ensuite, le fil est retiré
du bain puis passé aux ultrasons dans du meéthdmohaniére a récupérer les carbures apres

dissolution de la ferrite. La solution est aloragdle sous une hotte pendant 3 jours afin de
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permettre I'évaporation du méthanol. La poudre aldures ensuite récupérée, puis analysée
en diffraction X. La méme poudre est par ailleubsarvée au microscope électronique en

transmission.

I1.3 Les observations microstructurales

Afin de caractériser les microstructures de nosagdk, trois principales méthodes
d’observations ont été retenues. Il s’agit de lacrascopie optique, la microscopie
électronique a balayage (MEB) et la microscopietéaique en transmission (MET). Les

surfaces observées sont toujours les surfaceseumtés des demi-cylindres (Figure 11.4).

[1.3.1 La microscopie optique

Cette méthode d’observation est utilisée pour étuldi microstructure des alliages avec
un grossissement allant jusqu’a 1000 fois. Les @magpbtenues peuvent étre traitées par le
logiciel AnalySIS par exemple. C'est par ce modebdervation que la taille de grains
austénitiques de nos alliages a été estimée. Capend mise en évidence des anciens grains
austénitiques a partir des structures martensgigsiest révélée un point délicat, c’est pour
cela que plusieurs conditions d’attaque de la &iracont été testées avant d’obtenir des
résultats satisfaisants. Les protocoles expérimanties différentes attaques sont présentés
sur le Tableau 11.10. Avant chacune des attaquedasses, la surface des échantillons a été

polie jusqu’au 1 um ou au ¥4 de pum.

Notons que la technique EBSD pour la déterminati@s anciens joints de grains
austénitique, bien qu’envisagée au cours de céttdeé n'a finalement pas été utilisée.
L’approche de la détermination des joints de gragiascette technique est possible [Cay07]
mais reste complexe a mettre en ceuvre, puisqufilieconstruire la phase meére en fonction

de l'orientation des différents variants de la masite.
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nom de l'attaque Composition chimique Conditions d'attaque
. 5ml de HNO3
Nital 95ml d'éthanol entre 5 et 10 secondes
195 Isg‘lutl'(;n 1. - 7 ;()Iu.t(ljon 2 B attaque : 20 sec par solution 1
mi dacide picrique g dacice oxalique préalablement portée & 70C
Béchet-Beauijard 5ml de teepol 1,5ml de HF
2ml de H2S0O4 I'échantillon est rincé puis séché
100ml de H202 . .
140m| d'eau attaque : 15 sec par solution 2

. L N 80g d'hydroxyde de sodium . . . . .
Acide picrique a 145m d'eau distillée immersion des échantillons : 2 heures dans

chaud 16g d'oxyde chromique la solution portée a 120C

10g d'acide picrique

Acide picrique a 8ml d'acide acétique
froid 10ml de HCI

100ml d'éthanol

5 secondes

Tableau 11.10 — Protocole expérimental des diversgtaques chimiques testées -

Attaque chimigue au nital

Ce réactif, souvent utilisé pour révéler les mitmostures des aciers perlitiques, n'a pas
permis de révéler correctement les anciens joiatgrdins austénitiques dans le cas de nos

alliages.

Attaque chimique de Béchet-Beaujard [Bec55]

Cette attaque complexe, puisque s'effectuant ex tmps, doit étre suivie d’'un léger
repolissage des échantillons au ¥ pm de maniere gue seuls les joints de grains
austénitiques se retrouvent marqués par l'attabiédas, dans le cas de notre étude, cette
méthode n’a pas donné de résultats satisfaisast$oints de grains n’étant pas correctement
dessinés a la suite de l'attaque.

Attaque par 'acide picrigue a chaud.

Pour cette méthode uniquement, un enrobage desitéldms dans une résine a chaud
(bakélite), a di étre réalisé au préalable. Auéssle I'attaque chimique, un Iéger polissage
des échantillons est réalisé de maniere a enleveépot formé au cours de I'attaque. Cette
méthode ne nous a pas donné satisfaction, lessjdiatgrains de l'austénite n’étant pas
marqués de maniere évidente, et les surfaces tiestélons étant trop altérées au cours de

l'attaque a chaud (Figure 11.11).
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Figure 11.11 — Révélation des anciens joints de gra austénitique par la méthode d’attaque. Micrastture
obtenue pour I'alliage industriel aprés 2 heuresinimersion de I'échantillon dans le réactif mainteraula
température appropriée.

Attaqgue chimigue par I'acide picrigue a froid

Cette attaque, bien que n’agissant pas de mani@n@dene sur I'ensemble de la surface
de I'échantillon a donné les résultats les plusfsasant au cours de nos essais. C’est donc ce
réactif qui a été retenu pour la mise en évidereahciens joints de grains austénitiques a
partir de nos états martensitiques.

[1.3.2 La microscopie électronique a balayage : IMEB — FEG

Au cours de cette étude, du fait de leur finesse, nhicrostructures ont été observées au
MEB-FEG JEOL JSM 6500F. Nous avons travaillé saus tension d’accélération de 15kV
avec une résolution théorique de I'appareil progel,5 nm. Par ailleurs, ce microscope est
équipé d’'un systeme de microanalyse EDX permettigftectuer des analyses chimiques

locales.

11.3.3 La microscopie électronique en transmission

Le MET a été utilisé pour trois types d’observatitans cette étude : des observations sur
des lames issues du matériau massif, des observatio des répliques au carbone, et enfin,
des observations sur la poudre de carbures obteqes le procédé d’extraction
électrolytique.

Les observations sur les lames prélevées sur lsiimast été réalisées lAJniversité
Polytechnique de Varsoyisur des microscopes é€lectroniques a transmis&a@i a 120 kV
ou 300 kV.
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Les autres observations, sur la poudre ou surlgiues au carbone, ont été réalisés au
sein du laboratoire. Le MET utilisé est un Phili(ps1 200 équipé d’'un filament de Lakt
fonctionnant sous une tension d'accélération dek®0@e résolution théorique de 0,24nm. Ce
microscope, équipé d’'un porte objet double-tiltnpet de faire varier de maniere importante
I'angle d’observation des échantillons : des angleke */- 45° et des angle® de */- 25°
peuvent étre balayés. Tout comme le MEB-FEG, caasiope est équipé d’'une sonde de
microanalyse EDX permettant d’effectuer des analgbémiques sur les précipités observés.

Préparation des lames minces sur le matériau massif

Dans un premier temps, des cylindres de 3 mm deeadias sont découpés. De fines
lamelles de 100 um d’épaisseurs sont alors pr&eagemoyen d'une scie a fil de tungsténe
utilisant SIC comme solution abrasive. Les lamesces obtenues sont ensuite amincies par
polissage électrolytique grace a un Tenupol 5 dae. La composition de I'électrolyte

utilisé, ainsi que les conditions de polissaget données sur le Tableau I1.12.

Composition chimique Conditions d'attaque
10% d'acide perchlorique Température tension
90% d'acide acétique ~ 14<C ~ 13V

Tableau 11.12 — Conditions expérimentales pour I'antissement électrolytiques des lames minces -

Préparation des répliques au carbone

Les répliques au carbone sont couramment utilis@sgue I'on souhaite observer une
fine précipitation dans un alliage métallique eaffsanchissant de l'influence de la matrice
[Bra65]. Elles permettent d’étudier la morphologiela distribution des précipités dont la
taille peut varier entre quelques nanometres etqgas micrometres. Les analyses EDX
locales sur ces précipités sont également possbles sont plus influencées par le signal de
la matrice métallique. Les fines précipitations tsators plus facilement observables. La

meéthode de préparation des répliques est illustié& Figure 11.13.

Leur préparation consiste a polir jusqu’au ¥4 deramcun échantillon, puis d’effectuer
une premiére attaque au Nital. Le but de cettejatt@st de permettre I'apparition d’un relief
de précipités a la surface de I'échantillon enalignt la matrice. Un fin dép6t de carbone est
alors effectué sur I'échantillon de maniére a esgmer dans la couche de carbone les

précipités ainsi révelés. Il est réalisé sous @defaisant passer un fort courant dans deux
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électrodes de graphites mises au contact 'unéadeée. Lorsque le courant passe, les pointes
de ces deux électrodes, en s’échauffant, libeneadoone qui vient se condenser a la surface
des échantillons.

Le dernier point délicat réside dans le décollentmtces répliques : des rayures sont
tracés sur le dépdt de carbone contenant les gassigusqu’a la matrice initiale, puis une
nouvelle attaque chimique, permettant au réacéfgbrunter les rayures ainsi formées pour
dissoudre la matrice a linterface métal / dépbtcdebone, est effectuée. Les répliques se
décollent ainsi localement lorsque I'échantillom iesmergé dans un bécher d’eau distillé, et

sont récupérées au moyen de microgrilles adaptéaisservation MET.

Echantillon attaqué:
Echantillon poli précipités en relief

Dépdt de carbone Deuxieme attaque :
dépdt + précipités

Réplique observable
au MET

T @9 @ e v @ o

Figure 11.13 — Mode opératoire de la préparation sleépliques au carbones -
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Préparation des échantillons de poudre de carbures

Les poudres de carbures que nous avons obtenuesue ldes essais de dissolution
électrolytique de la matrice martensitique ont Faibjet d’'observation au MET. A l'issue du
procédé de dissolution, les carbures formant ladmouécupérée sont agglomérés. Afin de
préparer les échantillons pour I'observation micopsque, il a donc fallu désagglomérer les
carbures. Ainsi, pour chaque état étudié, unedajbhntité de poudre de carbures a été placée
dans un becher contenant de I'eau distillée. Ap@ssage aux ultrasons pour séparer les
carbures, ces derniers sont récupérés au moyeimete drilles adaptées a I'observation au
MET.

[1.4 Le logiciel ThermoCalc™

Au cours de cette étude, nous avons eu recourgtibstition du logiciel ThermoCalc™
[Therm]. Ce logiciel est couramment utilisé pouldcuker les diagrammes de phases a
'équilibre pour des alliages de composition comple contenant plusieurs éléments
d’'alliages. Ainsi, il est donc particulierement l@tipour I'étude des phénomenes de
précipitation. Toutefois, sa principale limitatiorient du fait que seuls les calculs a

I'équilibre peuvent étre effectués.

Il existe de nombreuses bases de données dispomblér les différentes gammes de
matériaux. Pour nos calculs, nous avons utilidggake TCFES5, particulierement adaptée pour
lanalyse de la thermodynamique des aciers. Lessgshagraphite et diamant ont

systématiquement été écartées dans nos calculs.
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Chapitre Il
Caractérisation des états initiaux des différentsliages

Afin de pouvoir comparer le comportement des déffés alliagesnodelesavec celui des
alliages industriels, il est nécessaire que I'gtatrostructural initial des alliages élaborés soit
proche de celui des nuances alliées. Ainsi, le Eneprobléme qui s’est pose, a été d’affiner
la structure des alliaganodelespour la rendre comparable a celle des alliagessiniels.
L’élaboration de nos matériaurodelesepose sur des savoirs-faire artisanaux ne peniett
pas d’assurer un forgeage isotherme. Le contr@ecdeditions de forge n’est donc pas précis

et s’appuie en grande partie sur I'expérience dartieien.

Ainsi, la premiére étape de cette étude aura ébadetériser et d’optimiser les éthtsit

de forge de maniere a valider I'état initial de nos aléag

l1.1 Etat brut de forgedes différents alliages

[11.1.1 Structures initiales brut de forgeapres forgeage a 1050 °C

Lors de la premiere élaboration des alliagesdeles un forgeage a chaud, vers une
température de 1050°C, a été effectué. L’ensenmddestiuctures observées pour les ternaires
modelesFeC, FeCCr, FeCMn, FeCSi et FeCV est présentiagtigure 1ll.1 et comparé a la
structure de lalliage industriel. Les structuremtsde types ferrito-perlitique : les zones de

ferrite entourent les plages perlitiques.

Ces observations montrent que pour la tempérairdrgeage de 1050°C, les structures
obtenues dans le cas des alliages binaire ou tesnaont bien plus grossiéres que la structure
brut de forgede la nuance industrielle. De plus, en fonctios tiéances étudiées, la structure
de la perlite varie. Ainsi, si pour les nuances He€CV, FeCSi on observe de larges zones de
perlite lamellaire et des zones plus petites détpaglobulaire, pour les nuances FeCCr et
FeCMn, les zones de perlite globulaire sont migoes.

L’hétérogénéité de structure de certaines nuanges &re mise en évidence au cours de
ces observations, la finesse des réseaux ferrgigagant considérablement en fonction des
zones observées. La Figure 111.2 souligne I'héténggté de structure observée pour la nuance
FeCMn. Les alliages présentant une forte hétéragesént surtout les ternaires FeCMn,

FeCCr et le binaire FeC. La nuance industrielléestnuances FeCV et FeCSi présentent,
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guant a elles, une structuseut de forgeassez homogene. Une structure fibrée est a seulign

pour I'alliage ternaire FeCSi (Figure 111.3).

Figure 1.1 : Observation optique des structuresit de forge a 1050°C
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Figure 111.3 : Structure fibrée de la
nuance FeCSi — Observation optique

La taille des réseaux ferritiques des structureg de forgea été caractérisée par les
indices de taille de grains de la norme NFA 04 ©i@Perminés par comparaison de nos
structures avec des images types. (Tableau IILé} différences de finesse de la structure en
fonction de la zone observée conduisent a des pldgadices trés larges pour les nuances

présentant une structure hétérogene.

Tableau 111.4 : Indice de taille de réseaux ferrijues des différentes nuances a I'état brut de forge

Bien que les structures obtenues soient trés ly&des et moins fines que la structure de
l'alliage industriel, des traitements d’austénttiisa ont tout de méme été effectués sur ces
échantillons, afin d'étudier l'influence de I'étatitial brut de forgesur la taille de grains

austénitique.
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[11.1.2 Structure des alliages trempés apres forgege a 1050°C
Les observations effectuées sur les états maitpmesst des nuances étudiées sont
présentées sur la Figure lll.5. Elles montrent dé&rences de structure entre les divers
alliages étudiés aprés une austénitisation de 30arB50°C suivie d’'une trempe. Notons
gu’'au cours de nos travaux, les mesures de difimcX n’ont jamais mis en évidence la

présence d’austénite résiduelle sur les états #emp

Figure 111.5 : Observation optique des structuresartensitiques obtenues aprés austénitisation den@fi a
850 °C puis trempe a I'eau — a) nuance indusliee- b) FeC — c) FeCMn — d) FeCCr — e) FeCSi -F@CV
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La martensite formée dans l'alliage industriell@sh plus fine que dans le cas des autres
alliages, la taille de grains austénitiques deatle@ige étant nettement inférieure a celle des
autres. Les structures martensitiques des nuarese€r- FeCMn et FeCSi sont comparables
entre elles. Enfin, la structure obtenue dansidigdl ternaire FeCV pourrait s’expliquer par le
choix d’'une température d’austénitisation trop l@ilme permettant pas la totale remise en

solution des carbures.

Il est & noter que lors du refroidissement brutals les alliages étudiés ont présenté des
tapures de trempe (Figure 111.6). Ce genre de pméme est régulierement observé au cours
de la trempe brutale des aciers [Gui28][Sme32]sttcausé par les tensions internes qui
s’appliguent au matériau lors du refroidissemepida et de la formation de la martensite,
laguelle entraine une augmentation de volume. Dedeé ont montré que les alliages
mangano-silicieux, contenant de 1.5 a 2% de siticat entre 0.5 et 0.7% de manganese, sont
moins sujets a ce type de fissuration [Sme32].t0&sas de la nuance industrielle que nous
étudions. Toutefois, des fissurations de trempaairttde méme été observées sur cet alliage

au cours de notre étude.

Figure 111.6 - Observation au microscope optiquélshe
tapure de trempe a la surface d’'un échantillon deduance
FeCCr —

Nous avons souhaité étudier l'influence d'un traiéat de normalisation sur la taille de
grains initiale de nos alliages. Cet essai cons@des le cas des aciers hypoeutectoides, a
effectuer un traitement thermique de maintien &efapérature Ac+ 25°C, puis a refroidir
lentement l'alliage [Bar92]. Le but d’'un tel tratent est d’obtenir une structure ferrito-
perlitique tres homogene et d’affiner la taille deains de l'austénite. Le traitement
d’austénitisation est ensuite réalisé a la tempérade Ag + 50°C, sur les états normalisés.
Ces essais ont été réalisés dans le cas de lalimtystriel, la température Aade 810°C,
ayant été déterminée grace a la formule d’Andressdf5]. Ainsi, les températures de
820°C et 840°C (correspondant dans le cas del@deabux températures A¢ 10°C et Ag

+ 30°C) ont été retenues pour les traitements daalcsation
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Pour les deux températures étudiées, les structinemues apres austénitisation de 30
minutes & 850°C puis trempe sont présentées duiglae I1.7. Elles sont semblables a la
structure de I'état non normalisé. Le traitemenindemalisation n'a donc pas d’effet sur la
structure des échantillons apres austénitisatioil, réest pas possible d'affiner la taille de

grains de nos alliages via un tel traitement.

Figure 1l1l.7 — Observation optique des structu
trempées aprés austénitisation a 850°C, cas
l'alliage industriel —

a) sans traitement de normalisation préalable
b) normalisation préalable a 820°C

C) normalisation préalable a 840°C

111.1.3 Etude des conditions de forgeage

Nous avons constaté que les structures marterestigaes alliagemodelesélaborés au
laboratoire sont plus grossieres que la structuagtansitiue de la nuance industrielle, et
gu’un traitement de normalisation semble sans effela taille de ces structures. Nous avons
donc opté pour une refonte et une optimisationede mise en forme par forgeage. Cette
étude a été réalisée sur la nuance ternaire FeCMs résultats obtenus sont présentés par la

suite.
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Deux conditions différentes de forgeage ont étdiéas puis comparées aux conditions de
forgeage initialement utilisées. Ces conditionsriarda principalement au niveau de la
température de mise en forme ainsi que du dianfieéeede la piece forgée, sont présentées
sur le Tableau lll.8. Dans chacun des cas, la misédorme de l'alliage s’achéve par une
réduction du diameétre final & 10,7 mm par passafeid dans une machine a retreindre.

forgeage initial refonte puis forgeage
forge 2 forge 3
température 1050 € 900 T 950 €
diameétre final a 14 mm 16 mm 18 mm
chaud

Tableau 111.8: Conditions de forgeage choisies

111.1.3.a Structure brut de forge

Les structuredrut de forgeont été comparées afin de comprendre l'influencercédé
de forgeage. Elles sont présentées sur la Figu®e IDn observe une structure ferrito-
perlitique classique avec des zones blanches défet des zones plus sombres de perlite
pour les deux températures étudiées. La seulerdfiffé observée sur les deux états se
manifeste au niveau de la finesse de la microstrectla structurérut de forgede l'alliage
mis en forme a 900°C étant bien plus fine que cdkenue apres forgeage a une température
de 950 °C.

200 1_n?

Figure 111.9: Observation optique des structures lirde forge de I'alliage FeCMn aprés mise en forme
a) 900 °C — b) 950 °C

69



Chapitre Ill : Caractérisation des états initiaues différents alliages

Dans la suite de I'étude, la température de fotgesee pour les alliagesmodélesest de
900°C. Le Tableau 1ll.10 montre I'évolution de kHille de grains des alliagésut de forge
pour les deux températures de forge de 1050°C @tQ®QGsoulignant ainsi I'obtention d’'un

réseau ferritique plus fin lors d’'une élaboratignlds basse température.

indice NFA 04 102

Alliage | forgeage a 1050 € | reforgeage a 900C

FeC -4-5 2-5
FeCr 0-7 5-8
FeSi 5-7 6-8
FeMn 2-8 5-7

Tableau 111.10 : Taille de grains de I'état brut déorge des alliages modéle mis en forme a 1050°®60°C

[11.1.3.b Structure martensitique apres trempe

Nous avons alors austénitisé ces alliages a laémanpe de 850 °C, puis trempé, de
maniére a étudier l'influence de I'état initiatut de forgesur la structure martensitique

obtenue apres trempe. Les observations effecto@ééepresentées sur la Figure 111.11.

Les structures obtenues sont sensiblement sems)ajlelles que soient les conditions de
forgeage utilisées. De plus une hétérogenéité dalla de grains est constatée pour les trois
états étudiés. On peut donc conclure que la teryérde forgeage influe sur la structure
ferrito-perlitique obtenue mais ne semble pas altéle maniére conséquente la taille de
grains de l'alliage, et par conséquent, la finekséa martensite formée apres trempe. L'effet
de la structure initiale sur la transformation @ngique a été mis en évidence par Orlich et al.
[Orl73]. Ces études ont conduit a la déterminatlea domaines de transformation d’'un acier
50CrMo4 en fonction de la structure initiale ddligae. Nous pouvons ainsi observer qu'une
perlite grossiere et globulisée se transforme m@pglement qu’une perlite fine. Or, dans le
cas de notre alliage FeCMn, nous avons pu obseguwerquelle que soit la température de
forgeage choisie, la structubeut de forgeétait composée de perlite globulaire et de ferrite
Ainsi, la structure initialebrut de forgeétant similaire et les conditions d’austénitisatio
identiques, la taille de grains austénitique obteru lissue du traitement a 850°C est

comparable quelle que soit la température de fimigalement choisie.
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Figure 111.11 : Structure martensitique d
l'alliage FeCMn aprés austénitisation ¢
30 min a 850 °C puis trempe a I'eau —

a) forgeage a 900 °C

b) forgeage a 950 °C

c) forgeage a 1050 °C

La température d’austénitisation de 850°C est diog €levée pour que la finesse de la
structure obtenue pour une température de forge phasse soit conservée au cours de
'austénitisation. Nous nous sommes alors inte@esgsur l'influence de la température
d’austénitisation sur la taille de grains des $tmes trempées

[11.2 Détermination des points caractéristiques Ac1Ac3, Arl, Ar3 et Ms

Afin de déterminer les points caractéristiques ttaasformations de phases dans nos
alliages, nous avons étudié leur comportement par méthode de dilatométrie au cours
d’'une montée et une descente contrélées en terapgrat
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Chapitre Ill : Caractérisation des états initiaues différents alliages

[11.2.1 Cycles thermiques imposés aux alliages

A titre de rappel, les deux cycles thermiquessaésiau cours de ces essais sont présentés
sur la Figure 111.12. L’ensemble des nuances digtis dont nous disposons ont fait I'objet de

cette étude, hormis les nuances FeCCr0,2 et Fe@Cyln n’ont été étudiées qu’au moyen du

cycle lent
1000 - 1000 1| b
I| @ |
800 1 | G 800 - |
600 | | S 600 - I
© [
400 - @ 400 -
| S |
200 f | 2 200 1
0 I T T T T 1 O I T T
0 5 10 15 20 25 0 10 20
Temps (h) Temps (h)

Figure 111.12 : Représentation des cycles thermigeéfectués sur les alliages étudiés — a)cycle rapid
montée a 900 °C a 0,37°C/min puis descente a 2i€/ab) cycle lent : montée a 860°C a 0,3°C/min et
descente a 0,3 °C/min

Dans les deux cas, la montée lente en températons permettant d’étudier les
températures de transformation, est amorcée apregallier de stabilisation a 500°C et

700°C, respectivement, pour legcles rapideet lent

[11.2.2 Détermination de Ac1, Acs, A et Az

A titre d’exemple, les courbes dilatométriques obts pour l'alliage industriel, I'alliage
industriel refondu, ainsi que la nuance binaire Fp@&Qr lecycle lentsont exposées sur la
Figure I11.13. L'ensemble des résultats obtenusr poutes les nuances étudiées est donné en
Annexe 1.
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0,6 -
= Industriel
0,55 - Refondu
—FeC
0,5 4
S
c
2 0,45 A
S
k|
kS
0,4 1
0,35 1
0,3 T T T T T 1
710 730 750 770 790 810 830
Température [C]
0,6
= Industriel
Refondu
0,55
—FeC
0,5 -
S
c
2 0,45 4
S
k|
kS
0,4
0,35 ~
0,3 T T T T T T
670 690 710 730 750 770 790
Température [C]

Figure 1ll. 13 : Courbes de dilatation des alliagesindustriel, industriel refondu et FeC, au courdu cycle
thermique appliqué- a) au cours du chauffage —dn) cours du refroidissement

A partir de ces essais, les points caractéristigdes transformation A et Ag
correspondant au transformation au chauffage sgpdats A et A3 observables au cours du
refroidissement ont pu étre déterminés. La proa@dgue nous avons utilisée pour
l'identification de ces points, décrite en Annexe&t basée sur les travaux de Caballero et al.
[Cab03]. Ces températures ont été déterminéesesucdurbes obtenues a l'issue du cycle

thermiquerapideou du cyclelent Le Tableau lll.14 présente les températures oues n
avons déterminées pour les alliages étudiés.
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Cycle rapide Cycle lent Cycle rapide Cycle lent

montée 0,37 T/min montée 0,3 T/min descente 2C/min descente 0,3 T/min

Acl Ac3 Acl Ac3 Arl Ar3 Arl Ar3
Industriel 761 811 769 814 698 726 717 760
Refondu 757 803 771 807 695 724 716 762
FeC 730 760 731 756 686 715 703 738
FeCCr 740 764 742 763 688 710 708 742
FeCV 734 765 734 768 696 743 707 777
FeCMn 726 751 727 752 668 697 688 736
FeCCr0,2 X X 734 757 X X 705 738
FeCrind X X 737 761 X X 695 737

Tableau 111.14 : Points caractéristiques A Acs, A1 et Az pour chacune des nuances étudiées

780 -
Intervalle Arl-Acl
760 - plus important
3)
o 740 -
3
©
2 720
g
()]
|_
700 - y.
680 ‘ / ‘ | ‘ ‘
FeCMn MU Ind FeCCr0,2 FeCCr FeC FeCvV

Figure 111.15 — Ecart entre les températures Arl Al des diverses nuances étudiées

Le comportement de l'alliage industriel et de ladje industriel refondu sont similaires, et
les températures de transformations déterminéesqgasudeux nuances sont tres proches. En
comparaisons de la nuance industrielle, les paiatsansformation sont décalés vers de plus
basses températures pour toutes les nuances ésroaibinaire: un décalage de 30°C a 40°C
est observé au niveau des pointg 8t A.s. Ce décalage semble moins prononcé pour les
points caractéristiques Aet As, puisqu’il est de I'ordre de 20°C a 25°C. Nous s
cependant constater qu’au refroidissement, |'adlisaynaire FeCV présente la températuge A

la plus élevée, devant I'alliage industriel reforedda nuance industrielle.

Dans le cas des alliages ternaires FeCV et Fe@€transformations se produisent pour
des températures sensiblement plus élevées quelelaas de la nuance binaire FeC. Ces

résultats sont en bon accord avec les donnéeodpbphiques : le vanadium et le chrome
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étant deux éléments carburigenes et surdeggnes, ils élevent les températures Acl et Ac3.
La température Acl de la nuance FeCMn est la passeéb parmi de toutes les nuances
étudiées. En étudiant l'intervalle de températurgé-Acl (Figure I11.15), le réle important du

manganese au cours des transformations, a pu ésreemm évidence. Pour les nuances
contenant du manganese (la nuance ternaire FeCMnuance FeCCrind, et la nuance
industrielle) on remarque que l'intervalle Acl-Aekt plus important que dans le cas des
nuances n’en contenant pas. Ces résultats sordcendaavec les propriétés gammagenes de

cet élément puisqu’il stabilise la phase austamitigla température Arl est donc abaissée au
cours d’'un tel refroidissement.

L'alliage FeCSi montre, quant a lui, un comportetngarticulier lors de la montée en
température a I'approche des 700°C. (Figure 1ll.18¢s points de transformation; A&t A
ne sont alors pas marqués de maniére évidenta soutbe dilatométrique. Ce comportement
a été observé uniquement pour cette nuance.

0,8 1 —FeSi
—FeC

dilatation [%]
o o
o ~
L L

o
(&)]
1

0,4 T T T
710 730 750 770 790 810
Température [C]

Figure lll. 16 : Courbes de dilatation au chauffagde la nuance FeCSi- Comparaison avec les résultats
de la nuance binaire FeC

Les données du Tableau Il.13 permettent de metirévidence un dernier résultat. Au
cours du refroidissement de la nuance FeCCr a@ifCla température Avaut 710°C. Par
contre, au cours d'un refroidissement moins braétad,3 °C/min, cette température vaut
742°C. Il y a ainsi un décalage de 30 °C en tentpega la transformation commence plus tét
lors d’'un refroidissement plus lent. Ceci est yair tous les alliages étudiés. En abaissant la
vitesse de refroidissement, les conditions d’équek sont approchées.
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[11.2.3 Comparaison avec les formules empiriques @&ndrews et les calculs

effectués a partir du logiciel ThermoCalc™

Afin de valider nos résultats expérimentaux, nowsna comparé les températures
caractéristiques déterminées par dilatométrie aales calculées a partir des formules
d’Andrews [And65]. De plus, des calculs des temipdes de transformation ont également

éte réalisés grace au logiciel ThermoCalc™, pamsémble des nuances étudiées.

La Figure I1l.17 montre les domaines de stabdié phases en fonction de la température

pour les alliages FeCCr et FeCMn.

1.0 1 | | | | | | | 1.0 | | | |
0.9+ 1 ! - 0.9 L
@ 0.8 - % 0.8-] .
£ 0.7 - T 07 L
o . o L.
4 0.6+ Austénite L 0.6 — Austénite
e i — Ferrite
Z 051 Fgrnte L Z 054 o "
= —— Ceémentitg = — Cementite
O 0.4+ - 2 0.4 L
i 0.3+ L T 0.3 L
b= w v
L L
- L — - -
a 02 B 02
Z014—2—-2 ! - = 0.1 L
0 T T T T T T T 0 T T T T
@ 720 725 730 735 740 745 750 755 760 @ 700 710 720 730 740 750
TEMPERATURE_CELSIUS TEMPERATURE_CELSIUS

Figure 111.17— Stabilité des phases en fonction teetempérature — a) alliage FeCCr — b) alliage Fe@M

A partir de ces diagrammes, les points caractques A et A; des transformations a
I'équilibre, correspondant au température de débule fin de la dissolution de la ferrite, ont
pu étre déterminés puis comparés au résultats imgriiaux et au résultats obtenus via les

formules d’Andrews.
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840 -

820 - m Dilatométrie
@ Andrews

800 - @ ThermoCalc

780 -

723°C

820 m Dilatométrie
@ Andrews
@ ThermoCalc

Tableau 111.18 : Comparaisons entre les différenteséthode d’estimation des points/et A
a) comparaisons des températures;Acb) comparaisons des températuresAta ligne en pointillée
représente la température classigle= 723°C du binaire FeC -

Le Tableau 111.18 compare les résultats obtenus pbacune des méthodes utilisées. Ces

résultats sont en bon accord avec les mesuresigguiales que nous avons réalisées.

Toutefois, un |éger décalage entre les températb&siues via 'utilisation de la formule
d’Andrews et les températures calculées avec Theated" est constaté. Ces dernieres ont
été obtenues en conditions d’équilibre, alors gsefdrmules d’Andrews ont été obtenues par
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corrélation statistique de données expérimentales ges vitesses de chauffage de I'ordre de
2°C/min a 5°C/min. De plus, les formules d’Andre@tant applicables sur les aciers dont la
teneur en carbone ne dépassent pas les 0,6%, aouses a la limite de leur domaine de

validité.

[11.2.4 Détermination de Ms et établissement des dgrammes TRC

Afin de tracer les diagrammes TRC des alliagesegbalvoir déterminer la température
Ms de nos alliages, nous avons procédé a des asaifatométrie de trempe a I'Ecole
Nationale Supérieure des Mines de Nancy. Dans emipr temps, les essais ont été réalisés
sur la nuance industrielle et comparés au diagrariR€ fourni par le fournisseur de
l'alliage, de maniere a valider I'approche expérmaée suivie. La nuance binaire FeC a
également fait I'objet de cette étude. Par la sdié¥ant la charge d’occupation de I'appareil,
et sa localisation dans un laboratoire extérieoysnavons fait le choix d’abandonner ces
essais de caractérisation pour les autres nuabegsesultats que nous avons obtenus sur la
nuance industrielle et la nuance binaire FeC smutt de méme présentés dans la suite de ce
chapitre.

[1l.2.5.a Cycle thermique imposé aux alliages

Dans le but d’étudier le comportement des alliamesours du refroidissement rapide, les
échantillons sont austénitisés 30 min a la temparale 850°C puis trempés dans I'enceinte
du dilatométre de maniere a mesurer les variatiamgnsionnelles au cours de la trempe. Le

cycle thermique imposé aux échantillons est marda Figure 111.19.

Plusieurs vitesses de refroidissement ont été @wadafin de mettre en évidence les
transformations de phases qui peuvent se prodwre pes conditions différentes de
refroidissement. La vitesse de refroidissement mala est limitée par les caractéristiques de

'appareil de mesure
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Figure 111.19 : Cycle thermique imposé aux alliagesu cours des essais de dilatométrie de trempe
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Figure 111.20 : Comportement des alliages étudiéa aours du refroidissement — a) nuance industrielie
b) alliage binaire FeC
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[11.2.5.b Courbes de dilatométrie et constructi@sdliagrammes TRC

Les résultats de ces essais sont donnés sur leeRIgR0. On remarque que seul l'alliage
industriel présente un comportement différent droidissement et ce, uniquement pour le
refroidissement le plus rapide (courbe rouge Fidii20a). La transformation martensitique
se produit alors au cours d'un tel refroidissenetnf température Ms peut étre déterminée :
elle vaut 240°C. Pour toutes les autres vitessefiieidissement imposées, on retrouve la
transformation perlitique classique. L'alliage isthiel a aussi fait I'objet d’'une étude en
refroidissement tres lent: de 0,1°C/s. On congtabelir cette vitesse, un déplacement des
températures de début et de fin de transformatens des températures plus hautes, par

rapport aux essais a refroidissement plus rapides @sultats sont, une nouvelle fois,
cohérents avec les observations que nous avorenpéés au paragraphe I1.3.

A partir des essais realisés, les diagrammes TREtérpartiellement déterminés pour les
deux alliages analysés. lls sont présentés sufFigure I1.21. Dans le cas de la nuance
industrielle, le diagramme qui nous a été fourni lpafabricant de I'acier est superposé aux

résultats obtenus.

Lors des essais effectués sur la nuance industrialtransformation bainitique n’a pas pu
étre observée : il n’a pas été possible d'impossrvtesses de refroidissement intermédiaires
permettant de former la bainite au cours du rdissement. Ainsi, une partie de diagramme

correspondant a ces vitesses est manquante.

En ce qui concerne l'alliage binaire FeC, les w#ssde refroidissements n'ont pas été
suffisamment élevées pour provoquer la transfoonathartensitique. Méme aux vitesses de
refroidissement les plus rapides, la transformaperlitique est observée, d'ou la difficulté
d’établir le diagramme TRC dans son intégralité rpoette nuance. La trempabilité de la
nuance binaire étant trés faible, il est normalcdastater I'absence de la transformation
martensitigue méme pour des refroidissements tpgles. A titre de comparaison, les
diagrammes TRC (Figure 111.22) existant dans k&idature pour la nuance XC55 a 0,52% de
carbone, montrent que méme pour des vitesses madisfement trés rapides il n’y a pas de
formation de constituant de type martensitiqueulese les structures ferrito-perlitiques se

forment.

A l'issue des essais de dilatométrie, des mesuresudeté ont été réalisées sur chacune
des éprouvettes utilisées. On constate que pdiiadia binaire FeC, la dureté varie de 263 a
168 Hv, la valeur la plus élevée étant bien évidemnobtenue pour le refroidissement le
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plus rapide. Pour la nuance industrielle, la gantmedureté s’étend de 740 a 263 Hv. La

dureté de 740 Hv, obtenue suite au refroidissemegpius rapide, est bien compatible avec la
présence de la structure martensitique.
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Figure 111.21 : Diagrammes TRC déterminés par dilamnétrie de trempe — a) nuance industrielle : en noi
diagramme théorique - en vert, diagramme expérimant b) nuance FeC—
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111.2.5.c Comparaison de Mg avec les formules de Ms théoriques

On trouve un grand nombre de formules d’estimatienla température de début de
transformation martensitiqgue Ms dans la littérat(irend65][Ste56][Neh46]. Nous nous
sommes donc servi de ces formules pour estimererapdrature Ms de notre nuance
industrielle. Le Tableau I1.23 présente les résslt obtenus expérimentalement et
numeriguement.

Ms Mesurée Nehrenberg Steven-Haynes Andrews

nuance

. . 240 C 275 C 251 C 264
industrielle

Tableau 111.23 : Température Ms expérimentale etébriques

De plus, le diagramme TRC du fabriquant de l'alidagdique une température Ms de
'ordre de 250 °C apres une austénitisation de Bfutes a 850°C. Il semblerait alors que la
meilleure approximation théorique de la températdie dans le cas de nos alliages, soit
donnée par la formule de Steven et Haynes. Celke-été établie par Il'utilisation de la
meéthode expérimentale décrite par Greninger etahm{Gre40], pour 65 nuances distinctes
d’aciers faiblement alliés. La formule d’Andrew$)précemment établie, s’applique quand a
elle pour des aciers dont la teneur en carbonepasge pas 0,6%. Nous nous trouvons alors

a la limite de validité de cette expression.
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111.3 Influence de la température d’austénitisationsur I'état de trempe

Nous devons garder a I'esprit qu’au cours de leereis forme des aciers par le procédé
industriel de tréfilage, le traitement thermiquentiou est effectué a des vitesses qui ne
permettent pas d’approcher les conditions d’équlihes températures de transformations
estimées au préalable ne sont pas toujours repagises des conditions réelles. Nous avons
donc souhaité étudier la sensibilité des microtiines de nos aciers a la température

d’austénitisation appliquée.

[11.3.1 Cas des alliagesnodeéles

Afin de s’approcher au mieux de la structure fied'dlliage industriel refondu, des essais
d’'austénitisation a basse température ont étésésatiur les alliages ternaires. La Figure 111.24
présente les observations effectuées sur les edlmgdélesFeC et FeCCr austénitisés a la
température Ag+ 20°C (780°C et 785°C respectivement). Ces strastusont comparées a

celles des alliages austénitisés a 850°C.

___ - —
200 Um

2000 ) Ly ' (0l

Figure 111.24 : Observation optique de la structurmartensitique obtenue aprés austénitisation puismpe —
a) Austénitisation a 850°C de I'alliage FeC — b) sténitisation a 850°C de I'alliage FeCCr — ¢)
Austénitisation a Ag+20°C de I'alliage FeC — d) Austénitisation a A¢ 20°C de I'alliage FeCCr
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Une austénitisation a Ac+ 20°C permet de limiter la croissance des graingours du
traitement d’homogénéisation. Cet effet est paitoement visible dans le cas de l'alliage
ternaire au chrome. A I'issue d’une austénitisafiof85°C, les indices de taille de grains pour
I'alliage FeCCr peuvent ainsi étre estimés a 5a@s que pour une austénitisation a 850°C,
ces indices vont de 2 a 5. La structure de I'afli&gC reste, quant a elle, grossiere méme
dans le cas d'une austénitisation a la plus bass®drature possible. Néanmoins, les
observations que nous avions effectuées sur Iifat de forgede cette nuance laissaient

apparaitre une structure assez grossiere.

Pour la suite de I'étude, et afin de se rapprodisrindices de tailles de grains de l'alliage
industriel refondu, les traitements d’austénitmatsur les alliages ternaires FeCMn, FeC et
FeCCr seront effectués a Act 20°C. Pour obtenir une taille de grains simdair

'austénitisation du ternaire FeCSi se fera a 850°C

Dans le but de caractériser les états bruts deptredes mesures de dureté Vickers a coeur
sur les états martensitiques ont été effectuéetstas les nuances apres le choix de la bonne

température d’austénitisation (Figure 111.25).

900 ~ —

800 1 — — —
700 -
600 -
500 -
400 ~
300 ~
200 ~
100 +

O T T T T T T
FeC Industriel FeCCr FeCSi FeCMn FeCV FeCV
(970T)

Dureté HV

Figure 111.25 — Comparatif des duretés des états m@msitiques pour chacune des nuances étudiées- La
température d’austénitisation est de 850°C, saudigué differemment pour FeCV (970°C) -

La faible dureté obtenue pour l'alliage ternaireCWe pourrait s’expliquer par une
température d’austénitisation choisie trop basseparmettant pas la remise en solution de
tous les carbures. Pour vérifier cette hypothess,desures de dureté complémentaires, sur

ce méme alliage austénitisé a 970°C puis trempégtérréalisées. Elles mettent en évidence
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une dureté de 800 HV contre environ 320 HV pouécimantillon trempé depuis 850°C. Dans
la suite de I'étude, la nuance ternaire FeCV sastéaitisé a 1050°C, de maniére a s’assurer

de la dissolution compléte des carbures de vanadium

Par ailleurs, en ce qui concerne les autres nuagicebées, une dureté plus élevée est
mesurée pour l'alliage industriel et la nuance F&CWMn gain de 100 HV environ est en effet
observé pour ces deux nuances en comparaisonndedle des autres alliages. La présence
du manganese, élément gammagéne et favorisargdaluation des carbures pour I'obtention
d’'une austénite homogene, pourrait expliquer c#8rdnces. En effet, des études ont montré
gu'une meilleure mise en solution des carburessabales vitesses critiques de trempe
augmentant ainsi la trempabilité [Eco67][Con92][B¥i Une meilleure trempabilité pourrait

expliquer I'obtention d’'une dureté plus élevée ldeda trempe.

[11.3.2 Traitement thermiques effectués sur I'alliage industriel

Afin de caractériser les effets de la températurausiénitisation choisie sur la
microstructure et le comportement de l'alliage istdiel refondu, une série de traitements

d’austénitisation de 30 minutes sur une gamme atedd température a alors été effectuée :
- de 850°C a 1050°C par pas de 50°C
- resserrement entre 900°C et 1000°C : un pas e 25

Une trempe a I'eau est ensuite réalisée a I'issueaitement.

11.3.2.a Evolution de la taille de grains en foiut de la température

L’évolution de la taille des grains austénitiques #onction de la température
d’austénitisation a été évaluée pour chaque éta fnorme NFA 04 102 (Figure 111.26).
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Figure 111.26 : Evolution de la taille de grains erfionction de la température d’austénitisation, leslices sont
reportés sur les images correspondantes — La strirgest au centre, les structures typiques normédis sont
sur le pourtour de I'image-
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Les indices G de tailles de grains ainsi déterminéss avons pu estimer I'évolution de la
taille de grains en fonction de la température sténitisation appliquée. La grosseur de grain

est mesurée par un indice G défini par la relation

m=8x2

ou m représente le nombre de grains par rdm3urface de I'échantillon. La correspondance
entre la dimension moyenne des grains et le norGbygeut alors étre établie. La Figure
.27 présente les résultats obtenus au coursotbedrvation, apres mise en correspondance

entre les indices et la taille de grains réell€alkage.
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Figure 111.27 : Evolution de la taille de grains erfonction de la température d’austénitisation

La taille de grains reste stable pour des tempéstd’austénitisation comprise entre
850°C et 900°C. Ensuite, son augmentation rapide observée dans la gamme de
températures de 900°C a 1050°C. Ainsi, dans unrviale de température de 150°C
seulement, la taille de grains de la phase augjgaipasse d’une taille de 10 um environ a

une taille de plus de 80 pum.

[11.3.2.b Discussion

Il esta priori surprenant de voir une augmentation de la tagleyiGhins tres brusque au
dela de 900 °C. Il existe dans la littérature uss modeles théoriques de prédictions de la
croissance des grains austénitiques [Y0s92][Gili9H8]. Ces modéles contiennent des

données thermodynamiques qui ne sont pas faciledwstminables, comme les énergies
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d’activation par exemple. C’est pourquoi, certangeurs ont établi des équations empiriques
de prédiction de la croissance des grains en famctdu temps et de la température
d’austénitisation [Ane92][Ret01][Lee08].

Nos grains étant homogenes sur 'ensemble de facgjrmous avons souhaité comparer
nos résultats avec la formule de prédiction dessarice des grains austénitiques de Lee
[Lee08], obtenue a partir de mesures expérimengalesles alliages de composition proches
des notres, contenant notamment du chrome. Leimagin de I'évolution de la taille de
grains en fonction du temps et de la températuestenitisation s’exprime comme suit en

fonction de nos éléments d’alliage :

d=7667 Iexp\B9098*'358 ]ggrc+1443>/oCr)t02H

Avec : R - constante des gaz parfait (8,314 J/mol/K) + température d’austénitisation en

Kelvin ; t — temps de maintien en secondéX — la teneur en I'élément X.

La Figurelll.28 compare nos résultats expérimentaugeux obtenus via la formule de

prédiction de croissance des grains de Lee.
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Température d'austénitisation [C]

Figure 111.28 — Comparaison entre nos mesures expeentales et le modeéle de croissance des grains
austénitique de Lee et al. [Lee08]

La comparaison présentée sur la Figure 111.28 cowique la croissance de grains est
initialement retardée pour de basses températuaestdnitisation, la taille de grains réelle

étant inférieure a celle attendue.

88



Chapitre Ill : Caractérisation des états initiaues différents alliages

Une explication classique a ce phénomene pourtait &ancée. Le blocage de la
croissance des grains par de fins précipités anssjde grains, est couramment observé dans
les aciers. Dés que la température d’austénitisasd suffisamment élevée pour permettre la
dissolution de ces précipités, la croissance dasgpeut se faire librement. Or, au cours de
notre étude, nous avons déja évoqué lors des nsederelureté effectuées sur le ternaire
FeCV, qu'une température d’austénitisation tropsbade 850 °C ne permettait pas la remise
en solution de tous les carbures (Figure 111.25)

Des calculs sur la nuance industrielle ont etaséslsur ThermoCalc™ afin d’étudier la
stabilité a haute température des carbures de wanadla courbe verte de la Figure 111.29
représentant la stabilité des carbures, met erede@leur dissolution progressive pour une

gamme de température de 820°C a 1050°C environ.

d_
Fraction
molaire

I T T T
@ 700 800 900 1000 1100
Température [°C]

Figure 111.29 —Courbe de stabilité des carbures danadium : calculs ThermoCalc™ -

Les observations effectuées par Maropoulos et ar(¥, et présentées sur la Figure 1.8
confirment que la dissolution des carbures de vanadse fait dans cette gamme de
température et mettent en relation les cinétiqgeedissolution des carbures de vanadium avec
la croissance des grains austénitiques : a mesgréacdissolution des carbures de vanadium

se poursuit, la croissance des grains austénitiegtede plus en plus rapide.

Ainsi, dans la nuance industrielle, la dissolutimmx joints de grains des carbures de
vanadium initialement présents dans la matrice nagiugxpliquer que la croissance des grains
n'est plus bloquée au-dela de cette températurin édé confirmer expérimentalement la
dissolution des carbures de vanadium dans cetvaiterde température, les microstructures
de trempe de l'alliage industriel austénitisé a°8et a 1050°C ont été observées au MET
(Figure 111.30)
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X
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predipités

Figure 111.30 : Microstructure de I'alliage industiel refondu a I'état brut de trempe- Observation MEen
champ clair- a)et b) Alliage austénitisé a 880°Ciptrempé —c) et d) Alliage austénitisé a 1050°Gspuempé

On remarque une différence entre les deux étatdertrempe. En effet, des précipités de
I'ordre de 30-50 nm sont visibles dans I'état anisige a 880°C alors qu’ils sont absents dans
la structure martensitique obtenue aprés une atisédion & 1050°C. Des analyses chimiques
MET-EDX ont été effectuées sur ces précipités meta évidence un enrichissement local
en vanadium (Figure l11.31). Ainsi, des carbures \@madium sont présents apres une
austénitisation a 880 °C alors qu’une austénitsaéi 1050°C entraine la dissolution de ces
carbures pendant le traitement d’homogénéisati@enptésence de fines macles, observée
aussi par de nombreux auteurs [Kra71][Kel61][Pa##gt]également a souligner sur ces états
martensitiques. Ces défauts se forment lors deatssfiormation de la phase mere en phase
martensitique. De par la nécessité de la cohérentre les phases et a cause du changement
de volume qu’engendre la transformation, la maitense trouve fortement déformée par

maclage.
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Enrichissement
en vanadium

(
Figure 111.29 : Spectre d’analyse EDX
d’un précipité présent a I'état brut de v Vo e
trempe sur I'alliage austénitisé a 880°C

.200 ket

Afin de vérifier la température de mise en solutiotale des éléments dans la matrice
austénitique, la composition chimique des phad&jailibre en fonction de la température a
été calculée via ThermoCalc™ (Figure 111.32). Omstate bien que tous les éléments
d’alliage, ainsi que le carbone, sont en solutiotide dans la matrice aprés 1045°C,

correspondant a la température de fin de dissolutés carbures de vanadium.
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Figure 111.32 — Composition chimique des phases fanction de la température -

Tous les résultats convergent pour affirmer qu'egadd’'une température d’austénitisation

de 900°C, les carbures de vanadium présents awdsdamatrice bloquent la croissance des
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grains au cours du traitement d’homogeénéisatiomsdue la température est plus élevée, ces

carbures se dissolvent, et la croissance des grairtss’effectuer librement.

I11.4 Conclusion

Avant de caractériser le comportement de nos aliaq revenu, il nous était nécessaire
de caractériser les structures initiales de togesiuances élaborées. Plusieurs points se sont

dégageés a l'issue de cette étude.

Nous avons établi que le choix de la températuesisiénitisation influe de maniere
importante sur la taille de grains des nuancesédad

Dans le cas de l'alliage industriel, nous avons erisévidence le réle des carbures de
vanadium qui bloquent la croissance des grainséailisjues lorsque la température
d’austénitisation choisie n'est pas suffisammeptvé&t pour permettre leur dissolution. Un
accroissement brutal de la taille de grains seytddrsque ces carbures commencent a se
dissoudre dans l'austénite, ce qui se produit pmg température supérieure a 900°C.
Toutefois, la présence de ces carbures dans lxcauadustrielle fait qu'une large gamme de

températures d’austénitisation est possible, togaedant une taille de grains fine.

En revanche, en ce qui concerne les autres nua@bgees, une grande sensibilité a la
température, pour la croissance des grains, arpwbservé. Pour garder une taille de grains
faible durant l'austénitisation, un traitement atéampérature classique Ac- 20°C est

nécessaire.

Les conditions d’austénitisation nécessaires adiatiion d’un état initial comparable pour
chacune des nuances étudiées ayant été établigsitdadu travail a consisté en I'étude du
comportement de ces nuances au cours du revergghelle macroscopique, et a I'échelle

microscopique.
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Chapitre IV
Evolution de la précipitation au cours du revenu

IV.1 Etude macroscopique du comportement au revenude [lalliage
industriel

Afin d’étudier le comportement au revenu de I'akaindustriel, des courbes de revenu et
des essais de dilatométrie en montée continuetéraffectués sur nos échantillons ayant au
préalablement subi un traitement thermique d’auti$étion puis une trempe. Les études
précédentes ayant montré une forte augmentatida telle de grains pour une faible plage
de température (Figure Il1.26), nous avons souhzotdronter le comportement au revenu
pour un alliage a grains fins et pour un alliaggras grains. Ainsi, deux températures
d’austénitisation (880°C et 1050°C) ont été cheigieur cet alliage industriel, conduisant a
une taille de grains inférieure a 10 um ou plusédede I'ordre de 70 um. Dans la suite, ces

deux états seront notBglustriel 880°CetIndustriel 1050°Qespectivement.

IV.1.1 Suivi des transformations au revenu par anaises dilatométriques

IV.1.1.a Le cycle thermique utilisé

Le cycle thermique utilisé pour la caractérisatem dilatométrie est représenté sur la
Figure IV.1. Il s'agit d’'un palier de stabilisaticse 3 heures a 100 °C suivi d'un revenu
continu a la vitesse de chauffe de 0,37°C/min. tatement s’effectue jusqu'a une

température de 650°C, puis I'échantillon est relircapidement.
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Figure IV.1 : Cycle thermique en dilatométrie, impé aux alliages pour le suivi du revenu martensite
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Chapitre IV : Evolution de la précipitation au caudu revenu

IV.1.1.b Comportement au revenu

Les deux échantillonmdustriel 880°Cet Industriel 1050°Cont subi ce cycle thermique
de revenu en dilatométrie. La Figure IV.2 monteeriesultats obtenus pour les deux états.
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Figure IV.2 : Dilatation de I'alliage industriel aucours du traitement de revenu en montée continwpdeux
températures d’austénitisation correspondant a d#sictures initiales différentes

Pour les deux alliages, une contraction est obseveés une température de revenu de
380°C environ. Dans cette gamme de températures avons constaté précedemment que
deux changements structuraux peuvent se prodwgrprémier consiste a la transformation de
lausténite résiduelle pour des températures demewle l'ordre de 200°C a 250°C, le

deuxieme, a la précipitation des carbures.

Or, au cours de l'étude des structures martensisigde nos aciers, les mesures de
diffraction RX sur les états brut de trempe, n’pas mis en évidence la présence d’austénite
résiduelle. De plus, la décomposition de l'austemisiduelle au cours du traitement de
revenu s’accompagne classiqguement d'une dilatgiRa76]. Ainsi, méme si une faible
guantité d’austénite résiduelle, non détectabledes mesures RX, est présente dans notre
matériau, la contraction observée lors du traiteénohn revenu n’est pas associée a sa
décomposition. C’est I'apparition de la cémentite,l'origine d'une forte contraction

volumigue au moment de sa précipitation, qui pemiretpliquer la transformation observée.
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Les résultats de la Figure V.2 mettent en évidamteomportement similaire pour les
deux états étudiés. Seul un décalage d’environ E¥t@bservé entre les deux échantillons
austénitisés a des températures différentes,daftianation pour I'alliage austénitisé a 880°C
se faisant pour une température Iégerement pliseblisemblerait donc qu’a cette échelle, la
taille de grains de I'austénite initiale n’ait ques peu d’influence sur les transformations qui
se produisent au cours du revenu. D’autre parts ramons vu que dans le cas de l'alliage
Industriel 1050°C les carbures de vanadium sont dissous au courstraltement
d’austénitisation. La composition chimique de latnoa pour les deux états étudiés est alors
légerement différente, le carbone étant totalemants en solution pour l'alliage austénitisé a
plus haute température. Les essais effectués atomiétrie montrent que cette différence de
composition de la matrice n'a qu'un tres faibleeefsur la température a laquelle la

contraction de produit au cours du revenu.

IV.1.2 Evolution de la dureté au cours du revenu

IV.1.2a Courbes de revenu

Des mesures de dureté sur les états revenus aedifié températures ont été réalisées
pour les deux températures d’austénitisation peioéaent définies : 880°C et 1050°C. Apres
un traitement d’austénitisation de 30 min, un rev&otherme d’'une heure a été réalisé sur
une gamme de 200°C a 600°C par pas de 50°C. L&éddiekers a ensuite été mesurée pour
chacun des échantillons. La Figure IV.3 présergectaurbes de revenu ainsi obtenues pour

chacun des deux états structuraux initiaux choisis.
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Figure 1V.3 : Evolution de la dureté en fonction de température de revenu pour les deux tempérasure
d’austénitisation de 880°C et 1050°C
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Contrairement aux observations effectuées suiteeasais de dilatométrie, une différence
de comportement est observée entre les deux éparsdérés. Dans le cas de l'alliage
Industriel 880°C seule une chute progressive et réguliere de Hatél@st observée au cours
du revenu : elle correspond a l'adoucissement dmdtice lors de son retour progressif a
'équilibre. Par contre, pour l'alliagéndustriel 1050°C une légere réaugmentation de la
dureté est visible autour de 550°C. Pour des teatyés de revenu de 600 et 650°C, la
dureté de l'alliage austénitisé a 1050°C restesatapérieure a celle de la dureté de l'alliage
Industriel 880°C

IV.1.2.b Discussion

Un phénomene de durcissement secondaire, résdidatprécipitation de carbures alliés
(de chrome ou de vanadium) pourrait expliquer geié augmentation de dureté que nous
observons pour l'alliage industriel refondu audiéaia 1050°C apres un revenu d’'une heure
a 550°C. Généralement, ce sont des précipitésdiapersés et qui se développent selon des
relations d’orientations privilégiées avec la nerijui sont responsables d’un tel phénoméne.

L’augmentation de la dureté observée est de I'oddr&l0 HV et ne se produit que pour
l'alliage austénitisé a 1050°C. Nous avons pu nesnau cours du chapitre lll, que la
composition chimique initiale de la matrice des )degtats austénitisés a différentes

température était difféerente :

- pour l'alliage austénitisé a 850 °C : faible litle grains et vanadium piégé sous

forme de carbures non dissous.

- pour l'alliage austénitisé a 1050 °C : taillegtains plus élevée et vanadium remis

en solution solide dans la matrice.

La précipitation de carbures enrichis en vanadiupargait expliquer que l'effet de
durcissement secondaire soit observé uniquemers lgacas de l'alliage austénitisé a plus
haute température. De tels phénomenes de durcissemedéja pu étre observés dans les
aciers. La Figure IV.4a issue des travaux de Haoudreet al [Hou32], montre l'influence de
0,16% de vanadium sur I'évolution de la dureté aurg du revenu d’un alliage contenant
0,45% de carbone et 1% de chrome, la températarest#nitisation étant choisie de maniére
a dissoudre la totalité des carbures.
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L’hypothese retenue par les auteurs pour expligeephénoméne de durcissement
secondaire est la précipitation de carbures de diama de petites dimensions pour les
températures considérées. Nous reviendrons sguessions dans la suite de notre étude.
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- Figure IV.4 — Effet de 0,16% de vanadium sur utliage contenant 0,40-0,45% C et 1% Cr, la nuanclEs
5140 est la nuance dépourvue en vanadium, SAE 6ddtenant 0,16% de vanadium — a) alliage austémitis
a 980°C - b) alliage austénitisé a 885°C -

IV.2 Etude microscopique du comportement au revenude [lalliage
industriel

IV.2.1 Choix des structures pour I'étude du reveniau MET

Afin d’étudier les transformations de la microsture qui se produisent pendant le
revenu, trois températures différentes de revengt@nchoisies a partir des mesures de dureté
Vickers. Ainsi, pour les deux températures d’ausisation de 880°C et 1050°C, des
traitements d’'1 heure a 200°C, 400°C et 600°C,espondant a des stades plus ou moins
avancés de la transformation de la structure, to@tappliqués pour l'alliage industriel
refondu. Des lames minces pour l'observation au MET ensuite été préparées pour

observer I'évolution de la structure martensitigtiele la précipitation fine.
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IV.2.2 Evolution de la microstructure de l'alliagerefondu au cours du revenu

IV.2.2.a Etat brut de trempe

Figure IV.5 : Microstructure de I'alliage industriérefondu a I'état brut de trempe - Observation MEh
champ clair

La Figure IV.5 compare les microstructures martensges brut de trempe de l'alliage
austénitise a 880°C et de lalliage austénitisé @0IC. Nous pouvons observer
I’hétérogénéité de la structure sur les cliché®d\et IV.5b pris au méme grandissement : les
lattes de martensites peuvent étre de taille ti@érehtes, conformément aux mécanismes
connus de la formation de la martensite. De plespar la différence de la taille de grains
austénitique initiale pour les deux températuressids, nous aurions pu nous attendre a une
morphologie plus grossiére des lattes de la matéenkans le cas de lalliage Industriel
1050°C. De par les observations effectuées iasil cependant difficile de conclure sur la
finesse de la martensite pour I'une ou l'autre dEsx températures.

La Figure V.6 montre les deux états trempés olgseavun plus fort grandissement.
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Figure IV.6 : Observation MET en champ clair de laicrostructure de I'alliage industriel refondu a état
brut de trempe- a) Alliage austénitisé a 880°C ptrsmpé —b) Alliage austénitisé a 1050°C puis treimp

Si dans la structure Industriel 1050°C aucune pitation fine n'est visible, on observe
la présence de fines particules (de I'ordre de 30@ram) dans la structure Industriel 880°C.
Des analyses chimiqgues MET-EDX déja présentées laapitce Il ont révélé un
enrichissement local en vanadium (Figure Ill.283dtisant la non remise en solution des
carbures de vanadium apres une austénitisatiod a@B8

IV.2.2.b Etat revenu 1h a 200°C

La Figure IV.7 présente les observations effectug@®s un traitement thermique de
revenu d’'une heure & 200°Ces carbures de vanadium sont toujours observés lddlage
austénitisé a 880°C. Ces observations sont uneelieufnis confirmées par des analyses
chimiques locales sur ces précipités. De plusséabe de tels carbures est toujours constatée
pour l'alliage austénitisé a plus haute températtwafirmant les observations effectuées sur
I'état brut de trempe.
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Figure IV.7 : Microstructure de I'alliage industriérefondu revenu 1 heure a 200°C : observation MER
champs clair - a) Alliage austénitisé a 880°C —Hjidge austénitisé a 1050°C

Par contre, a plus fort grandissement, une fingipitéation orientée préférentiellement
dans les lattes de la martensite est visible (Eidgur8). Cette précipitation est observée a la
fois sur les lames de l'alliage austénitisé a 88@tCGsur celles de l'alliage austénitisé a
1050°C.

Direction
d’'alignement

Figure IV.8 : Fine précipitation sur I'alliage induwstriel refondu austénitisé a 880°C et revenu 1 heur 200°C
- a) Image en champ clair —b) Image en champ sombre
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Les précipités que nous observons ici sont probadié les carbures de transition qui
précipitent dans les premiers stades du revenuadmdrtensite [Rob53][Hof66][Pad84]
[Hir72]. Au cours de notre étude, nous n’avons gassi a obtenir un signal de diffraction de
gualité suffisante pour nous permettre d’identiierrectement ces précipités, nos lames étant

bien trop épaisses au regard de la finesse depréttpitation.

Nous nous basons donc sur l'étude bibliographiqoar mnalyser nos résultats. En
particulier, Padmanabhan et al [Pad84], dans derehtions effectuées sur des états
martensitiques revenu 1h a 280°C sur un alliageodeposition 0,42%C-0,79%Mn-1,64%Si-
0,79%Cr-1,84%Ni, ont montré, par l'analyse de @ghde diffraction, que dans des
conditions de revenus proches des noétres, des wlogibs de précipités similaires a celles

gue nous avons observées, correspondaient au esrtbeitransition

100.00 nm

Précipitation
interlattes

Figure IV.9 : Structure de I'alliage industriel reenu 1 heure a 400°C : observation MET en champeircl-
- aetb) alliage austénitisé a 880°C — c) et tipge austénitisé a 1050°C
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IV.2.2¢ Etat revenu 1h a 400°C

Les observations de l'alliage revenu 1 heure a @0&5nt présentées sur la Figure IV.9.
La précipitation semble étre tres hétérogéne danmdtériau, avec des zones riches en
carbures et d’autres dans lesquelles peu de pigsipont observés. Une précipitation de
cémentite aux joints de lattes de la martensitevisghle (Figure 1V.9a). Le méme type de
précipités est également observé dans l'alliageistriel 1050°C Il est cependant délicat de
conclure quant a la différence de cinétique de ipitdtion pour les deux températures
d’austénitisation choisie, dans la mesure ou I'oleteon MET de la quantité de précipités est

sensible a I'épaisseur de la lame.

sphéroidisation

Figure V.10 : Observation MET en champs sur I'aige industriel et revenu 1 heure & 600°C -
- a) et b) alliage austénitisé a 880°C — ¢ alliagasténitisé a 1050°C
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1800 Fe

Figure 1V.11 : Analyses METEDX sur des précipités t
l'alliage industriel refondu revenu 1 h a 600°G-
a) enrichissement en chrome pour l'alliage austésé a
880°C - b) enrichissement en chrome pour l'allia
austénitisé a 1050°C €) enrichissement en vanadium
en chrome pour l'alliage austénitisé a 1050°C poun
autre précipité analysé
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IV.2.2d Etat revenu 1 heure & 600°C

Les observations effectuées pour cet état structomat présentées sur la Figure 1V.10.
Une précipitation homogéne est visible pour lesxdempératures d’austénitisation étudiées.
Sur la Figure IV.10a, nous pouvons également olesdevprocessus de sphéroidisation de la
cémentite bien visible sur les précipités integlattjui se trouvaient sous forme de plaquette
pour l'alliage revenu a 400°C et qui apres un revén600°C forment maintenant un

alignement de précipités de formes sphériques.

Des analyses chimiques MET-EDX locales réaliséas c&s précipités, et dont les
résultats sont présentés sur la Figure IV.11, montdes différences entre les échantillons
austénitisés a des températures difféerentes. Dafigage Industriel 880°C seuls des
précipités enrichis en chrome sont observés aloesdans I'alliagéndustriel 1050°Cen plus
des précipités enrichis en chrome, des précigtéghis en chrome et en vanadium sont
également observés. Ainsi, il semblerait que dangds de l'alliage austénitisé a une
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température de 1050°C, les carbures de vanadium éissous lors de l'austénitisation, le
vanadium n’est alors plus piégé dans ces carburpsut précipiter au cours du revenu. Ce
phénoméne n’'est pas présent pour lalliage augénita 880°C, la température
d’austénitisation ne permettant pas la mise entisoludu vanadium. Ces considérations
pourraient expliquer le phénomene de durcisseneatnslaire observé au cours du revenu a
550°C uniguement dans le cas de la nuance austnii 1050°C (Figure IV.3). Nous
reviendrons sur ces considérations au cours dutohap

IV.2.3 Analyse des carbures précipitant au cours duevenu par la méthode

d’extraction électrolytique

Les observations réalisées précédemment au ME@sedralyses chimiques locales qui
les accompagnaient, ont permis d’obtenir des rgnseients quant a la composition
chimique des précipités. Afin d’obtenir une infotioa plus générale sur la nature des
précipités qui apparaissent au cours du revenumétbode de dissolution électrolytique de
la matrice pour I'extraction des carbures forméstéutilisée. Le mode opératoire de cette
méthode a été décrit au chapitre Il. Avant de séaliétude sur des structures martensitiques
qui risquaient de se révéler difficiles, les coilis d’expérimentations ont été ajustées via
'étude d’'un échantillon de fil machine n’ayant masi de traitement thermique particulier,
donc de structure ferrito-perlitique. Les résultddd’analyse RX de la poudre obtenue a I'issu
du procédé sont présentés sur la Figure IV.12.

i=c1n.rd

zo —

F o= ition [*2 Theta]

Figure 1V.12 : diagramme RX de la poudre obtenuerap extraction électrolytique de la cémentite sarfil
machine non traité thermiquement
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Les pics correspondant au signal de(see diagramme nous permet de confirmer que la
poudre extraite correspond bien a la cémentiteudt y a donc bien eu dissolution de la
matrice au cours de I'électrolyse. A I'issue dégiadrolyse, la pesée des fils montre une perte
en masse de 705 mg et nous récoltons 59 mg de epaledcémentite, soit environ 8,36%
massique. Or, pour un acier a 0,6% de carbonerdpoption des phases a I'équilibre est

donnée par la relation des segments inverses datidgramme de phases :

Fraction massique de perlite = (0,6-0,02)/(0,/02p= 77,3%

Notons également que la perlite est biphasée eposée a 89% de ferrite et 11% de
cémentite. La valeur théorique de concentrationsigas de la cémentite dans notre acier est
donc de 8,5% environ. La valeur théorique (8,5%)aevaleur expérimentale obtenue par

pesée de la poudre extraite (8,36%) sont donc@rédtout a fait satisfaisant.

La méthode a ensuite été utilisée pour l'analysends structures martensitiques a
plusieurs étapes du revenu apres s’'étre assurkaguatrice martensitique se dissolvait pour
les mémes conditions expérimentales. Les essairadtion de carbures ont donc été réalisés

sur I'alliage industriel austénitisé a 880°C et @T5 pour chacun des états suivants :
- état brut de trempe
- état revenu une heure a 200°C
- état revenu une heure a 400°C

- état revenu une heure a 600°C

La Figure IV.13a présente les quantités de mattissoute pour chacun des états, ainsi
gue la masse de la poudre obtenue a l'issue desseds dissolution. L’évolution du
pourcentage massique de carbures en fonction dempérature de revenu est également

reportée sur la Figure IV.13b.
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a
Industriel 880
matrice dissoute masse de poudre
état trempé 543 mg 2 mg
revenu 200C 534 mg 4 mg
revenu 400C 565 mg 8 mg
revenu 600C 732 mg 62 mg
Industriel 1050
matrice dissoute masse de poudre
état trempé 592 mg 1mg
revenu 200C 543 mg 3mg
revenu 400C 602 mg 12 mg
revenu 600C 750 mg 67 mg
b
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Figure 1V.13 — a) Masses des poudres obtenues @inau procede d'électrolyse. Le poids de la magric
dissous est aussi indiqué — b) Evolution du pourtage massique des carbures avec la températuresdernu

Ces résultats soulignent la faible masse de poalabenue pour certains des états étudiés.
Entre 1 et 4 mg de poudre sont récoltés pour ks &rut de trempe ou les états revenu a
basse température (200°C). La Figure IV.13b monjue le pourcentage de carbures
précipités est d’autant plus important que la tenaijpge de revenu est élevée. On constate

toutefois que la précipitation semble plus avarmges un revenu a 400°C pour la nuance
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austénitisée a 1050°C, le pourcentage de carbtaaslégerement plus élevé pour ces états.

Enfin, sur cette méme Figure, le pourcentage théerde cémentite a I'équilibre est reporté.

Le dépouillement des mesures RX obtenues lorsatallyse de la poudre a permis de
mettre en évidence les carbures présents a chaasmétapes du revenu. Ces résultats sont

présentés sur le Tableau IV.14.

Brut Revenu 200 Revenu 400 Revenu 600
Felnd 880 VC VC + Fe5C2 VC+ Fe3C + FebC2 Fe3C
Felnd 1050 - Feb5C2 Fe3C + FebC2 Fe3C

Tableau IV. 14 — Carbures en présence aprés divesapes du revenu - Analyse par diffraction X de |
poudre des carbures extraite aprés électrolyseadmbtrice martensitique -

Une différence est a souligner pour les deux teaipégs d’austénitisation choisies. Pour
I'alliage austénitisé a 880°C, des carbures dedianasont observés sur les échantillons brut
de trempe et ceux revenus a 200°C et 400°C, aloesce n’est pas le cas pour l'alliage
austénitisé a 1050°C. Ces résultats confirmentnmevelle fois que pour une température
d’austénitisation trop basse, les carbures de vamade sont pas dissous lors du traitement
de remise en solution. Il peatpriori apparaitre comme surprenant de ne pas observer ces
carbures apres un revenu a 600°C. La fraction vigjuende ces précipités (estimée ici a 0,6%
environ) est trop faible pour qu’ils puissent &tétectés au cours de I'analyse RX, au vu de la

guantité de cémentite formée aprés un revenu & hewnpérature.

Les carbures de transition §&& sont observés des le revenu effectué a 200°C lpsur
deux températures d’austénitisation choisies. Apresevenu effectué a 400°C, ces carbures
sont toujours présents dans la matrice mais la céi®messt également détectée. Par contre,
apres un revenu a 600°C, seule la cémentite estnaes dans la poudre analysée. La
température d’austénitisation semble donc ne pas dinfluence majeure sur la nature des

carbures qui précipitent au cours du revenu.

Il convient toutefois ici de nuancer l'analyse des aésultats, la méthode utilisée ne
permettant pas de conclure sur I'enrichissemeta démentite en élément d’alliage, ni méme
de maniére sdre sur la quantité des carbures gescifEn effet, I'analyse des carbures reste

tres complexe au vu de plusieurs parametres :

- les structures étudiées sont des structuresdhéxsilibre
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- le signal des carbures intermédiaires est prdeheelui de la cémentite

- les quantités de poudre obtenues a l'issue decti®lyse peuvent avoisiner les

2mg seulement.

IV.3 Etude du comportement au revenu des alliagesiodéles Comparaison

avec la nuance industrielle

Le but de ce travail étant de comprendre le rbls d&ments dalliage sur le
comportement au revenu d'un acier, nous avons kalboe série d'alliagesnodeles
ternaires, de composition générique Fe-0,6C-X (X=Mh, Cr, V). Les mémes essais de
caractérisation que ceux précédemment effectuésasnuance industrielle ont été utilisés

pour étudier le comportement au revenu de cegalia

IV.3.1 Suivi du comportement au revenu par dilatomé&ie et DSC

IV.3.1.a Cycle thermique utilisé

Afin de comparer le comportement des alliages esre le cycle thermique utilisé pour
I'étude dilatométrique est le méme que celui priEsaans le cas de la nuance industrielle
(Figure IV.1). En ce qui concerne I'étude en DSLCyitesse de montée en température est la
méme que celle choisie pour la caractérisatiortaiilétrique, mais la température maximale
de I'essai est limitée a 500°C. Cette différencavigmt des conditions de sécurité imposées
par I'appareil de mesure utilisé.

IV.3.1.b Comportement au revenu

La Figure IV.15 présente les résultats obtenus 8@ Bt en dilatométrie pour chacun des
alliages étudiés. Les alliages ternaires FeCMn,SteEeCCr, la nuance industrielle et le
binaire FeC ont fait I'objet des études en DSC. d@nstate que, indépendamment de la
technique de mesure utilisée, des différences tagemportement au revenu des alliages

étudiés, sont mises en évidence.
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Figure 1V.15 : Suivi des transformations au coursudevenu — a) DSC — b) dilatométrie

Les essais en dilatométrie corroborent les analywesDSC, les températures de
transformation sont cependant Iégerement plus ba&ss®SC. Deux groupes d’alliages sont a

distinguer a I'étude de ces résultats :

- les alliages pour lesquels une transformatiopreduit aux alentours de 230°C
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- les alliages pour lesquels une transformation cdxstervée pour des températures
proches de 380°C-400°C

Autour de 230°C, une transformation se produit pemsemble des nuancesodeles
hormis la nuance FeCSi. Pour ces alliages, la ptaton de la cémentite est observée pour

des températures inférieures a 250°C.

Autour de 380-400°C, une transformation est visipteir la nuance industrielle et le
ternaire FeCSi. Pour ces deux alliages seulemartahsformation se produit un peu avant
400°C, soit pour des températures de revenu pa&eés. Pour I'alliage FeCSi, on remarque
également une discontinuité de la courbe de ditetatu-dela de 650 °C. Le méme
comportement, bien que non compris, avait été gbsan cours des essais de détermination
des points de transformation des alliages (Figlk5), ne permettant pas I'exploitation des

résultats expérimentaux pour cette nuance.

La différence de comportement observée entre lanceudernaire FeCSi et la nuance
industrielle par rapport aux autres alliages étdigggére un réle important du silicium. Cet
élément déplace la précipitation de la cémentitecawrs du traitement de revenu de la

martensite vers des températures plus élevées.

Parmi tous les alliages étudiés, I'alliage FeCpnésente un comportement particulier. Sa
transformation au cours du revenu démarre vers@4€8mme pour I'ensemble des alliages
du premier groupe, mais elle s’étend sur une phugel gamme de température : elle ne
s’acheve que vers 360°C. Rappelons que cette nu@ast pas une nuangaodele Elle
contient donc de faibles quantités d’autres élémedsiduels auquel cet effet pourrait étre
attribué. Ces éléments pourraient étre responsablese précipitation plus lente de la
cémentite. Le fait que leurs effets ne soient patbles sur I'alliage industriel, contenant
également des impuretés, pourrait s’expliquer pampiésence du silicium retardant les

transformations dans le cas de cet alliage.

IV.3.2 Evolution de la dureté au cours du revenu

Les courbes de revenu de tous les alliages étadiegté déterminées suivant le méme
mode opératoire qui a été utilisé précédemment gtudte de I'alliage industriel. Les alliages

ternaires ont été austénitisé azAc20°C, hormis FeCV, austénitisé a 1050°C Lesliatsu
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obtenus pour I'ensemble des alliages sont présanteka Figure IV.16. Pour une meilleure

lisibilité des résultats, les courbes de revenu deances au chrome sont présentées
séparément.
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- Figure 1V.16 : Courbes de revenu des différentasances étudiées a) Nuances Industriel 1050°C,
Industriel 880°c et alliages modéles — b) Nuanceschrome-
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Jusqu’a la température de revenu de 200°C, touslliegies se comportent de maniere
similaire. Au dela de cette température, deux gesughalliages se différencient. Seules la
nuance industrielle et la nuance ternaire FeCSis@went une dureté élevée pour des
températures de revenu allant jusqu'a 350°C. Qet pburrait étre attribué a la présence de
silicium dans ces nuances. En ce qui concerne Udesa alliages étudiés, une baisse
progressive et continue de la dureté avec des tamupés de revenu croissantes est observée.
De plus, contrairement a ce que nous avions puradisdans le cas de l'alliagaedustriel
1050°G aucun phénomeéne de durcissement secondaireatisstvé au-dela d’'un revenu a
500°C pour les nuances ternaires étudiées. FinakehaenuancenodeleFeCV conserve une
dureté relativement élevée pour des températuresedenu supérieures a 550°C, un

aplatissement de la courbe de dureté étant obdanscette gamme de températures.

Le chrome étant un élément fortement carburigenas raurions pu nous attendre a un
phénomene de durcissement secondaire sur les muanaghrome pour des températures de
revenu de l'ordre de 500-550°C, comme observé taoas de l'alliage industriel. En effet,
dans les aciers au chrome, le durcissement secendbservé pour des températures de
revenu élevées est attribué a la précipitation dduwes de type MC; ou MxCs se
développant selon des orientations privilégiéex daematrice [Por92]. Outre le fait que ces
carbures, en constituant une précipitation grossigg participent au durcissement secondaire
structural que tant qu’ils conservent leur relatiborientation, la teneur en chrome doit étre

suffisamment élevée pour que la précipitation deceebures soit possible.

Nous nous sommes interrogés afin de déterminex &rleur en Cr dans nos alliages est
suffisante pour gqu’une précipitation de carburesceome puisse étre observée. Afin de
répondre a cette question, des estimations deultdligt des phases ont été réalisées a l'aide
du logiciel ThermoCalc™. La Figure IV.17 préseldgs phases stables a 650°C pour une
nuance ternaire FeCCr, a 0,6% de carbone, et cetorection de la teneur massique en
chrome. Dans le cas de l'alliage que nous étudicinda teneur en chrome est de 0,57%.
D’apres les calculs ThermoCalc™, une telle compmsiest inférieure a la solubilité du
chrome a cette température, elle n'est donc pafsaunfe pour que la précipitation des

carbures GIC; ou Cp3Cs puisse se produire au cours du revenu.
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Figure IV.17 — Domaine de stabilité des phases ®85 en fonction de la teneur en chrome dans un acie
FeCCr a 0,6% de carbone -

IV.3.3 Evolution de la microstructure des alliagesnodélesau cours du revenu

L’évolution de la microstructure au cours du reveles alliagesnodélesausténitisés puis
trempés a été étudiée a l'aide d'un MEB-FEG, pasg échantillons revenu a 200°C, 400°C
ou 600°C pendant une heure. Les résultats de cEs\a@bions sur la nuanceodelebinaire
FeC sont présentés sur la Figure IV.18. Les obdensades autres nuances ternaires sont
présentées sur la Figure 1V.19 et les microstrestutes nuances au chrome sont présentées

sur la Figure IV.20.

Figure 1V.18 — Evolution de la structure de la nu@e FeC au cours du revenu — Observation MEB-FEG.
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Les observations ci-dessus sont toutes effectuéesméame grandissement. Elles
permettent ainsi de comparer la finesse des stegpour 'ensemble des alliages étudiés. La
structure de l'alliage ternaire FeCCr (Figure I\).E@mble étre la plus fine et conserve sa
finesse au cours du traitement du revenu. Au coefrda structure la plus grossiere
correspond a l'alliage binaire FeC (Figure IV.1Mpus avons montré précedemment (l11.1)
gu’il nous était impossible d’affiner la structude I'alliage binaire FeC afin de la rendre

comparable a celle des autres alliages.

Les observations des Figures 1V.17, 1V.18 et IViiéttent en évidence les changements
microstructuraux de la matrice martensitique aurcalu revenu. Aprés un revenu d’une
heure a 200°C, la structure est encore fortememtemsitique pour I'ensemble des alliages
étudiés, les lattes martensitiques étant bienleisib

Apres un revenu a 400°C, pour toutes les nuanceerodes, des préecipités de petites
dimensions sont visibles dans la matrice alorslgju’e le sont pas pour un revenu a 200°C.
Toutefois, pour un revenu effectué a 400°C, lacstime de la nuance FeCSi est encore trés
fortement martensitique en comparaison des autmesiaes, et la précipitation, bien que

visible, est moins avancée pour cet alliage.

Apres un revenu a 600°C, on observe pour l'ensentdds alliages étudiés, une
précipitation homogéne de cémentite dans la matdegghénomeéne de sphéroidisation de la
cémentite est clairement visible. En effet, afindiainuer I'énergie d’interface, les précipités
prennent progressivement une forme plus sphérigquee phénomene reste majoritairement
visible sur les précipités qui se sont formés e lattes de martensite. Toutefois, la
sphéroidisation de la cémentite semble étre retaeséprésence de Mn : a 600°C, celle-ci
reste encore sous forme allongée dans le ternaitdh ainsi que dans la nuance FeCCrind
qui contient également du manganése. Cette obgervest en accord avec les analyses de
Miyamoto et al [Miy07] sur la cinétique de croissardes particules de cémentite dans des

alliages a 0,6% de carbone contenant 1 et 2% dganase.

Afin d’approfondir les analyses de la précipitatemce qui concerne la nature, la taille et

la répartition des carbures, des observations MG réalisées dans la suite de ce travail.
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IV.3.4 Nature et composition des précipités formés

IV.3.4.a Alliages modéles FeC, FeCMn, FeCSi et FeCV
Afin de pouvoir s’affranchir de I'effet de la matei au cours de la microanalyse chimique

sur les précipités formés pour une températuredenu étudiée (1 heure a 400°C ou 600°C),
des répliques au carbone ont été réalisées sulliages ternairesnodelesainsi que sur la

nuance industrielle austénitisée a 880°C ou 105@€s analyses ont permis d'étudier
'enrichissement en élément d’alliage des carburadgrigure V.21 présente les observations

MET de la précipitation sur les états revenus £600

Industriel
880°C

Industriel
1050°C

- Figure 1IV.21- Observation MET de la précipitatiosur les répliques au carbone réalisées sur les
échantillons revenus une heure a 600°C apres trempe
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Ces observations mettent en évidence la présengeédpités de taille différente pour
chacun des états étudiés. Ainsi, pour 'ensemideatimges, on observe des précipités fins de
I'ordre de quelques nanometres de diamétre et defpiés de taille supérieure, de I'ordre de
150 a 350 nm. De plus, on remarque que certair@gpites se présentent sous la forme de
batonnets semblant posséder une méme orientatms, gque d’autres sont sphériques. Ces
observations pourraient étre expliqguées par unéedde revenu insuffisante pour permettre la
sphéroidisation de toutes les particules.

Des clichés de diffractions ont été réalisés samreécipités pour déterminer leur structure
cristallographique. Les résultats obtenus sontlgires pour chacune des nuances considérées
et mettent en évidence la présence de la cémdmitéigure V.22 présente un de ces clichés

de diffraction réalisé sur un des précipités deuance FeCMn revenue une heure a 600°C.

424 1:2:5
» »
5Ll 2:1:2 11,3 4104
» »
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Figure 1V.22 — Dépouillement d’un cliché de diffrdmn obtenu sur un précipité de la nuance FeCMn } a
Mise en évidence de la cémentite — axe de zone83[l— b) Simulation du cliché de diffraction a lide du
logiciel CaRine —

Ainsi, pour I'ensemble des nuances étudiées, skslsprécipités de cémentite sont
observés aprés un traitement de revenu a 600°Cs Blans souhaité étudier la composition
chimique de la cémentite, pour chacune des nuaaocesioyen de microanalyses chimiques,
afin de mieux appréhender les phénomeénes de diffusettant en jeu les éléments d’alliages

présents dans nos aciers.

La Figure 1V.23 présente les résultats de la mitabese réalisée sur les précipités de
cémentite observés sur les états revenus a 4008C0&C dans le cas de l'alliage industriel
austénitisé a 1050°C. Alors que la cémentite forpefeant un revenu a 600°C est enrichie a

la fois en Mn, en Cr et en V, celle formée a 4008 présente qu’un léger enrichissement en
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Cr. Le pic non indexé dans cette Figure corresgangic du cuivre, le signal provenant du

porte-objet utilisé.

Fe

Cr
¥ Cr { | hi
ey ) y
& 10.0

Figure IV23 — Résultats de la microanalyse effecéugur les précipités de cémentite des états revdenu
I'alliage industriel austénitisé a 1050°C- a) revemune heure a 400°C — b) revenu une heure a 600°C—-

Les mémes analyses ont été effectuées sur lesaaitgroaires et la nuance binaire FeC.

Le Tableau IV.24 présente I'ensemble des résuttatbanalyse de la composition chimique

des précipités.

Revenu a 400C Revenu a 600C
FeCMn FesC (Fe,Mn);C
FeCCr (Fe,Cn)sC (Fe,Cr)sC
FeCV Fe;C (Fe,V)sC
FeCSi FesC
Carbures de vanadium Carbures de vanadium
Industriel 880C
(Fe,Cn)sC (Fe,Cr,Mn)sC
Pas de carbures de vanadium | Pas de carbures de vanadium
Industriel 1050C
(Fe,Cn)sC (Fe,Cr,Mn,V)sC

Tableau IV. 24 — Composition chimique des précigite cémentite-

L’étude de la nuance industrielle et de la nuar@E€NFn montre que le manganese n’est
pas détecté dans la cémentite aprés un revenu°€ 48l@rs que pour un revenu a 600°C, de
la cémentite enrichie en manganése est observéandmganése diffuse donc dans la

cémentite pour des températures de revenu supesieur400°C. En ce qui concerne le
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chrome, nous constatons sa diffusion efficace dansémentite des 400°C, puisque la
cémentite est déja enrichie en Cr pour une teligpérature de revenu. Le chrome diffuse
donc a plus basse température que le manganéselaRaiance ternaire FeCSi, on remarque
gue méme pour une température de revenu élevésljciem a tendance a rester dans la
ferrite et ne diffuse pas dans la cémentite. Etdirsque I'on compare la structure de l'alliage
industriel austénitisé a 880°C ou 1050°C, nous mbss que seulement dans ce dernier la
cémentite analysée aprés un revenu a 600°C eshiengn V. Ce n’est pas le cas lorsque le

vanadium n’a pas été remis en solution.

IV.3.4.b Cas des nuances au chrome

Les deux nuances FeCCr0,2 et FeCCrind n'ayant gaag'dbjet de I'étude précédente,
nous avons utilisé la méthode de dissolution éedique pour étudier la précipitation au
revenu de ces deux alliages. Les états : brutethepte et revenu a 200°C, 400°C et 600°C ont
été étudiés. Les résultats obtenus a l'issue desine® RX sur la poudre de carbures obtenue
apres chaque électrolyse sont présentés dans lealab/.25, et comparés a ceux déja

obtenus pour l'alliage industriel.

Brut Revenu 200 Revenu 400 Revenu 600
Felnd 880 VC VC + Fe5C2 VC+Fe5C2 Fe3C
Felnd 1050 - Fe5C2 Fe3C + FebC2 Fe3C
FeCrind - Fe3C (mc) Fe3C (mc) Fe3C
FeCCr - X Fe3C (mc) Fe3C

Tableau 1V.25 — Résultats des analyses RX réalistedes poudres de carbures obtenues aprés disswiu
électrolytique de la matrice [légende : mc = maistallisée et X = résultat non disponible]-

Alors que dans le cas de la nuance industrielleclbures de transition & sont
observés dés les températures de revenu de 20@UWDtetncore visibles pour des revenus de
400°C, ils ne sont pas observés sur les nuance€rielet FeCCr0,2, et ce, quelle que soit
la température de revenu considérée. En effet, pesideux alliages, seule la cémentita
cristallisé€ est observée pour des basses températures delrréveprésence de silicium
uniqguement dans la nuance industrielle pourrailigxer les différences observées dans la
nature des précipités présents. Il stabiliseratdarbures de transitions métastables qui se

forment pour des basses températures de reverardamt alors la précipitation de la

2 0n parle de cémentitmal cristalliséepuisque les pics obtenus au cours de I'analysersahdéfinis et trés
larges du fait de la finesse des carbures anadlpsé68]
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cémentite, et 'adoucissement de la martensite.r€adtats confirment en effet les analyses

macroscopiques (dilatométrie, dureté) présentéestpt au cours de cette étude.

IV.3.5 Evolution de la taille des précipités

L’étude de la cinétique de croissance des présipig cours du revenu a impliqué
plusieurs méthodes de quantification de la taide darbures se formant au cours du revenu.
La méthodea priori la plus simple pour cette caractérisation estsésbation MEB-FEG.
Toutefois, nous avons cherché, dans un premier deputiliser d’autres méthodes pour
l'étude de la taille des précipités, I'analyse alEBAFEG ne paraissant pas étre la plus
adaptée au vu de la finesse des structures.

La premiére méthode employée est la mesure paulgragtrie des poudres. Les poudres
de carbures obtenues a I'issue des essais deulisacélectrolytique ont fait 'objet de cette
étude. Les résultats obtenus ont mis en évidenpeégence de particules de I'ordre de 150
pum a 250 um, en contradiction avec les observatiitsoscopiques que nous avions pu
mener au MEB-FEG et au MET laissant apparaitrepd&spités ne dépassant pas les 0,5 um
en taille. Cette contradiction a pu étre levée ldrservation MEB-FEG de la poudre de

carbures extraite. La Figure 1V.26 présente legMagions effectuées.

SEI  150kV  X50 100pm WD 11.7mm SElI  15.0kv X10,000 1pm WD 10.8mm

Figure 1V.26 — Observation directe au MEB-FEG de [@oudre obtenue lors de I'électrolyse des échaotiff —
a) poudre brute obtenue — b) poudre observée apésagglomération aux ultrasons —

Ces observations mettent en évidence le fait quolalre de carbures s’agglomeére trés
fortement. En effet, des agglomérats de l'ordre 18® a 200um sont visibles sur la
Figure IV.26a, confirmant les résultats de I'analgganulométrique. Aprés un passage aux

ultrasons, la poudre se désagglomére mais des @nearbures sont toujours présents bien
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gue leur taille soit diminuée jusqu’a 200nm a 300fiwutefois, ces résultats montrent qu’il
n'est pas possible d'obtenir par la méthode de woanétrie la taille des particules qui

précipitent au cours du revenu, la présence d'ag@tats de carbures faussant les résultats.

Nous avons préparé des échantillons de poudre glésagrée sur des grilles de films en
carbone pour l'observation directe des carburesM&tl. La Figure IV.27 présente les

observations effectuées sur I'alliage industriedténitisé a 880°C et revenu a 600°C.

)

500 nm 500 nm

Figure 1V.27 — Observation de la poudre au MET —lidge industriel austénitisé a 880°C et revenu
une heure & 600°C

Bien que ces observations permettent de visudésetarbures présents, la quantification
de la taille de précipités est délicate puisqueades carbures peuvent se superposer dans
I'épaisseur du dépdt. En fait, seul I'imagerie &arap sombre peut donner avec certitude la
taille des précipités. Malheureusement, ce typmakjes ne peut étre obtenu que précipité par
précipité ce qui rend l'analyse extrémement fastide et I'obtention d’'une bonne statistique

pratiguement impossible.

Au vu de ces difficultés, nous avons décidé de imniser aux observations MEB-FEG,
tout en étant conscient des limitations quant tailee des particules analysables. La nuance
industrielle, la nuance binaire FeC, et les nusneeaires FeCCr, FeCV, FeCMn et FeCSi
ont été soumises a des observations dans l'optiguguantifier les tailles de précipités
présents (Figure 1V.28).
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SEI 15.0kV X10,000 1ym WD 9.9mm SEI 16.0kV X10,000 1uym WD 12.9mm
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15:0kV X10,000 1ym WD 13.4mm SEI 15.0kV X10,000 1um WD 12.9mm

SEI 15.0kv X10,000 1pm WD 11.9mm SEI 15.0kV X10,000 1pm WD 11.9mm

Figure 1V.28 — Observation MEB-FEG de I'état de larécipitation a 600°C pour les différentes
nuances étudiées —

La Figure 1V.29 donne la taille approximative desbures observés dans chaque nuance.
Ces résultats ont été obtenus grace a l'utilisationiogiciel AnalySis, par détermination du
diamétre moyen des particules observées. Une tefagssur 300 a 400 particules a été

réalisée pour chacune des nuances analysées.
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600 -
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400 +
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FeC FeCSi FeCV FeCMn FeCCr Ind 880

Figure 1V.29 — Diameétre moyen des précipités de egrite observée sur les états revenus 1h a 600°@ po
chacune des nuances étudiées —

On remarque que les précipités de taille la plue fsont obtenus pour la nuance
industrielle et la nuance FeCCr, le diamétre mayes plus gros précipités étant inférieur a
300nm pour ces deux alliages. Les carbures obssudss nuances FeCV et FeCMn sont de
tailles comparables. Par contre, les précipitésémeentite présents dans I'alliage binaire FeC
sont les précipités de taille la plus importantssh I'absence d’élément d’alliage dans cette
nuance conduit a la formation d’'une cémentite gessiére. En présence de silicium, de
manganese ou de vanadium, la croissance des pestabel cémentite est freinée par rapport a
la nuance FeC non alliée. En présence de chrogféetlsemble méme davantage marqué. Il
existe dans la littérature des études qui confitngeie I'addition de manganese, de silicium
ou de chrome est connue pour retarder remarquabtefaecroissance de la cémentite
[Hob72][Mmu69][Air68][Sak80][Bjo72]. L'effet de cegléments d’alliage sur la croissance
des particules s’explique par leur partitionnementre la matrice et les précipités de

cémentite.
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Chapitre V
Un bilan : réle des éléments d’alliage. Effets symngiques

La comparaison des structures et des comporteraatres les alliagesodéleset I'alliage
industriel nous a permis de séparer les influemesséléments d’alliage qui entrent dans la
composition de l'acier étudié. Dans ce chapitreysn@llons synthétiser les principales

conclusions avancées préecédemment.

V.1 Effet du manganese

Le manganese est un élément d’ajout classiqueldariers. Il est couramment employé
pour son influence sur le comportement mécaniques galement pour ses capacités a
piéger le souffre sous forme de sulfure de mangahisS. Le souffre est nocif puisqu’il
fragilise les aciers par un mécanisme de ségrépattergranulaire. Dans de rares cas, nous
avons observé des sulfures MnS dans la nuancetiigdles la taille des particules variant de
300 a 700 nm environ. La Figure V.1 expose leslt@sud’analyse chimique d’ une de ces

inclusions.

Présence ¢
MnS

T
5.0 10.0

Figure V.1 — Résultats de microanalyse chimique MEEDX mettant en évidence la présence de sulfures
MnS dans l'alliage industriel. Analyse effectuéersune réplique au carbone —

Le manganese est le seul élément gammagéne der lEadié. Ce rdle stabilisateur de la

phase austénitique a été mis en évidence par $sdraent de la température de
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transformation Aydes nuances contenant du manganése (Figure llINB4s avons constaté
gue dans les conditions de revenu étudiées, Muosdifflans la cémentite si la température de
revenu est supérieure a 400°C. Par ailleurs, nmamsapu établir que le procédé de
sphéroidisation de la cémentite est freiné en peesde Mn. En effet, la cémentite précipitant
entre les lattes de martensite garde une formagd® pour des températures de revenu aussi

élevées que 600°C (Figure V.2).

Figure V.2 —Observation MEB-EG
de la microstructure de [lalliag
FeCMn revenu une heure a 600°€
photo déja présentée Figure IV

furn WD 12 e

V.2 Effet du chrome

Le chrome est couramment utilisé dans les acieus pes propriétés carburigenes. Pour
des teneurs en Cr suffisamment élevée (> 2% masside par la précipitation de carbures de
chrome (CyC; et CrsCe) vers des températures de revenu de I'ordre deGa0550°C, un
phénomeéne de durcissement secondaire peut étresébgesv04].

Dans nos alliages, la teneur en chrome (proche,3i#4) est insuffisante pour que ces
carbures précipitent : pour des températures denteve I'ordre de 550-600°C, seule une
chute progressive de la dureté a été observéenGepe la forte affinité du chrome pour le
carbone conduit a la formation d’une cémentite adiei en Cr des que les conditions de
diffusion le permettent : la cémentite alliée dpetyFe,CrjC est présente apres un revenu a
400°C (Tableau IV.24).

Un effet de durcissement en solution solide esemésdans les nuances ternaires FeCCr
et FeCCr0.2, contenant respectivement 0,57% et @@%hrome, pour des températures de

revenu supérieures a 400°C. Une variation de dudet€ordre de 50 a 60 HV entre les deux
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nuances est constatée, la nuance la plus enriciihreme présentant la dureté la plus élevée
(Figure 1V.16Db).

V.3 Effet du vanadium

Le vanadium est un élément qui posséde un pouanbucigene trés élevé. Dans notre

étude, sa présence dans I'acier étudié s’est @eslgentielle pour ses caractéristiques.

D’une part le vanadium blogue la croissance du grain auséei jusqu’'a une
température Jde I'ordre de 900°C (Figure 111.27). Ce sont leshzires de vanadium, stables
jusqu'a cette température qui sont responsablesedphénomene. La dissolution de ces
carbures dans la matriest a I'origine d’une croissance des grains ausgées extrémement
rapide pour des températures d’austénitisation reapés a §. De part la présence des
carbures de vanadium, l'acier industriel est trégsible a la température d’austénitisation.
Deux états structuraux peuvent alors étre obtenuas fanction de la température

d’austénitisation choisie :

- une structure a grains fins (environ 10 um), auae matrice appauvrie en vanadium

puisque celui-ci se retrouve piégé dans les pdesade carbures.

- une structure a gros grains (de taille supégieur70 um), avec une matrice enrichie en

vanadium.

Nous avons montré que le choix de I'état structwlal I'acier conditionne son
comportement au revenu en particulier pour deselsagimpératures de revenu (supérieures a
500-550°C).

D’autre part au cours de I'étude du comportement au reverla daancanodeleternaire
FeCV, un légemplatissemente la courbe de revenu est observé pour les tatupés de
revenu de l'ordre de 550-600°C. (Figure IV.16). figine de ce phénomene pourrait étre
attribuée a la présence d’'une fine précipitatiorcaldures de vanadium, comme suggéré par

certaines études bibliographiques [Lee08].

127



Chapitre V : Un bilan : r6le des éléments d'alliag&ffets synergiques

V.4 Synergie du chrome et du vanadium

Nous avons observé un phénomene de durcissememidsé® sur la nuance industrielle
austénitisé a 1050°C pour des températures de uepmthes de 550°C. La Figure V.3
synthétise les résultats obtenus pour les allibghsstriel 1050°C, Industriel 880°&insi que
les nuancemodeéledernaires FeCCr et FeCV.

600
=l e CCr
FeCv
—@—|nd 880 (Cr'V'Fe'QC
500 —a—Ind 1050
>
T
‘Q
% 400 |
A (Cr,FexC
(V,Fe]gc
300 +
(Cr,FesC
200 T T T 1

450 500 550 600 650

Temperature [C]

Figure V.3 — Courbes de dureté pour la gamme de pénatures de revenu de 450°C a 650°C — Nuance
industrielle austénitisée a 1050°c ou 880°C, nuarfeeCCr et FeCV — En encadré : type de précipités
observés aprés un revenu d'1 heure a 600°C -

Ainsi, au vu de ces résultats, il apparait quehHénpmeéne de durcissement secondaire
n’est visible que pour la nuance industrielle anisig€e a haute température . L'absence de ce
phénomene sur la nuance industrielle austénitisg®0aC souligne la nécessité de la remise
en solution du vanadium au cours du traitement siémitisation pour I'apparition du
durcissement secondaire. De plus, le vanadiumreeauffit pas a expliquer la présence de ce
durcissement secondaire puisque seul un ralentesstete la perte de dureté est observé dans
cette gamme de température pour la nuance terRat®/. Dans la nuance ternaire FeCCr,

dépourvue de vanadium, le durcissement secondasepas non plus observe.
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La présence seule du chrome ou du vanadium darsriantite pour des températures de
revenu élevées ne suffit donc pas a expliquer kEnpimene de durcissement secondaire
observé dans la nuance industrielle mais pas dssihances ternaires. Dans la nuance
industrielle austénitisée a 1050°C, la cémentitetyje (Cr,V,Fe)C semble donc étre

responsable du durcissement secondaire observe.

Nous avons cherché a quantifier les effets indieisldes éléments d’alliage sur la dureté.
Pour cela, nous avons déterminé le gain de dutldtéconstaté en présence de I'élément X
(X= Cr, V et Mn), l'alliage binaire FeC étant cotéré comme l'alliage de référence. Les
résultats sont présentés en fonction de la températe revenu sur la Figure V.4. Pour
compléter cette analyse, nous nous sommes basésssifsultats obtenus par Grange et al
[Gra77], en fonction de la composition de nos gés(0,18% de vanadium, 0,57% de chrome

et 0,48% de manganese)

140 -
—— DHv Cr
120 - DHv Mn
——DHvV
100 - —@— DHvV [Gra77]
— m@— DHv Cr [Gra77]
AHv 80 DHv Mn [Gra77] s

2?)0 300 400 500 600 700
-20

Température de revenu [C]

Figure V.4 — Effet de la teneur en élément d'alliagsur 'augmentation de la dureté en fonction de la

température de revenu appliquée. Comparaison emins travaux et les travaux de Grange et al [Gra77].

Un bon accord existe entre nos résultats et ceuGramge et al. Effectivement, nous
constatons que le manganése et le chrome présemidaible effet sur la dureté, et celui-ci
n’'est que tres peu dépendant de la températurevdmu. Par contre, en ce qui concerne le
vanadium, son effet sur 'augmentation de la duesteimportant et il augmente fortement
avec la température de revenu. Apres un revenDa36%une augmentation de prés de 120
HV est visible, pour seulement 0,18% de vanadium.
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Nous avons également déterminé la variation deutatd au cours du revenu entre la
nuance binaire FeC et la nuanodustriel 1050°C Les résultats ont été comparés a la somme

des variations de dureté déterminées précédemrhankigure V.5 présente les résultats

obtenus.
300 +
—— DHyv Industriel 1050
—@—DHv Cr + DHvMn + DHvV + DHv Si
250
200 +
>
T
& 150 +
©
[a)
100 -+
Retard a I'adoucissement di J
50 - la présence du silicium

200 250 300 350 400 450 500 550 600 650 700

Température de revenu [C]

Figure V.5 — Comparaison entre le gain de dureténstaté sur la nuance Industriel 1050°C et la somuhes
gains de dureté des nuances ternaires -

Dans toute la gamme de températures, la variatomaddureté de I'alliagéndustriel
1050°C est supérieure a la somme des variations de ddregé aux €léments d’alliages
gu’elle contient. La présence conjointe des élémdidlliage permet donc le maintien d’'une
dureté plus élevée au cours du revenu.

Ainsi, I'étude de la présence conjointe de plusieéléments pourrait étre intéressante
pour la compréhension de certains phénomenes daipamt au cours du revenu. Dans le cas
des éléments d’alliages présents dans l'acier &tutdis effets synergiques dus a la présence

du chrome et du vanadium sont constatés.
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V.5 Effet du silicium

Apres un revenu a 400°C, la structure de lalliagmaire modele FeCSi est encore
fortement martensitique (Figure IV.19). La présemte silicium dans l'acier permet de
retarder de maniére considérable la perte de letése produisant au cours du revenu, pour
une gamme de température comprise entre 200°Qé€C3g-igure 1V.15).

Son effet sur la précipitation se traduit par Ebgdisation des carbures métastablesCre
jusqu'a des températures de revenu de 400°C (Fiyugb). La cémentite précipite alors

pour des températures de revenu plus élevées gh&amnce de silicium.

Parmi tous les éléments d’alliage étudiés au cderse travail, le silicium est le seul qui

permet de conserver une dureté élevée pour ldesgdimpératures de revenu.

131



132



Chapitre VI : Perspectives : le silicium est-il isdensable ?

Chapitre VI
Perspectives : Le silicium est-il indispensable ?

[.1 Introduction

VI.1.1 Réle bénéfique du silicium

Au cours de cette étude, l'influence du siliciummeoe élément d’alliage dans les aciers
au carbone, a été fortement mise en évidencet #ipgmru deux effets majeurs du silicium en

tant qu’élément d’addition :
- il provoque le retard de I'adoucissement de latemsite au cours du revenu

- il retarde la transformation des carbures en oéiteevia la stabilisation des premiers
carbures métastabled-e;C,

Ainsi la présence d’'un tel élément est bénéfique a nassaquisqu’il permet d’en
améliorer la résistance au revenu.

Néanmoins, du point de vue technologique, la p@Eseate silicium dans I'acier étudié
s’est montrée étre un parametre bloquant pour Slisation. En effet, au cours du processus
de mise en forme de l'acier, un état d’oxydatiorada transformation a chaud est observé en
surface en présence de silicium. Ces oxydes sar@negment nocifs pour le procédé de mise
en forme utilisé. La suite de notre étude serasatonsacrée a la recherche d’une nouvelle
composition d’acier, qui pourrait garder les prpazix avantages de la nuance industrielle,

sans la présence génante du silicium dans sa catiopos

Une étude bibliographique sur divers éléments poius@ substituer au silicium a alors été
effectuée en ce sens, dans le but d’élaborer atidig*r de nouvelles nuances pouvant

correspondre au besoin exprimé.

VI.1.2 Quel élément pour se substituer au siliciur?
Le silicium dans l'acier :
- estun élément-gene
- est non carburigéne

- présente une grande solubilité dans la ferritéestt donc pas présent dang&e
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- retarde le retour a I'équilibre de la maille neaditique

hY

Nous avons donc soumis a une analyse critique diebte des éléments chimiques
pouvant étre employés dans les aciers, en en crdrcklui ou ceux qui présenteraient des

caractéristiques similaires a celles du silicium.

Nous avons considéré en premier lieu les élémegénes. L'aluminium, le béryllium, le
tungstene, le vanadium, le titane, le chrome esédiaic répondent a ce critere. Parmi eux,
seuls I'aluminium, le béryllium et I'arsenic soniafois a-génes et non carburigénes. Nous
avons donc choisi dans la suite de cette étudeads mtéresser a ces trois éléments

chimiques en particulier.

VI.1.2.a Cas particulier de I'arsenic

De nombreuses sources ont montré I'influence neéfdstla présence d’arsenic dans les
aciers alliés. En effet, comme I'étain, le phosghou I'antimoine, cet élément éléve la
température de transition ductile / fragile deiBa@vant traitement thermique et encore plus
apres un traitement de revenu [Ben71]. Tel le phospet I'antimoine, I'arsenic ségregerait
sur les joints de grains de I'ancienne austénitesfragiliseraitDe plus, ce phénoméne de
ségrégation est renforcée dans le cas ou les ametgennent certains éléments d’alliage

(comme le manganése et le chrome), ou des impuptéiavorisent alors la coségrégation.

De part les mauvaises propriétés que l'ajout dracsepeut apporter a nos alliages,

I'utilisation de cet élément pour remplacer lecsilm a été écartée.

VI.1.2.b Etude des propriétés du béryllium et dutinium

Il convient maintenant d’analyser les effets pdssibd’'un ajout d’aluminium ou de
béryllium. Le Tableau VI.1 résume les propriétéscde deux €léments obtenues a partir des

données bibliographiques.
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Silicium Aluminium Beryllium
Hexagonal
Diamant Cfc a=22410A
Structure
a=>5,430A a = 4,0409A c=3,5771A
cla=1,57
Température de fusior 1410 °C 660 °C 1280 °C
densité 2,53 2,70 1,82
Solubilité dansa 13,5% 12% 7,5%
Solubilité dansy 2% 0,6% inconnue
Alphagene Alphagéne
. Non carburigene Non carburigene Alphagéne
Effets dans I'acier B N _ R .
Graphitisant Graphitisant jusqu’a 4% Non carburigene
Désoxydant Désoxydant
1 la trempabilité Précipitation de AIN aux
Autres effets o o )
1 la résistance au revenyu joints de grains

Tableau VI.1 — propriétés des éléments aluminiunbétyllium — comparaison avec le silicium -

L’addition du béryllium dans les aciers pose défcdités. D’abord, son incorporation se
fait généralement sous forme d’alliage-mére a lseuivre, a faible teneur en béryllium,
impliquant ainsi l'introduction d’importante quatdti de cuivre. De plus, les oxydes de
béryllium étant extrémement toxiques, il est néaessle prendre des précautions de sécurité
lors de l'addition de cet élément. Quant a I'aluinin, son utilisation en tant qu'élément
d’alliage s’avere plus simple et il possede depqétés plus proches de celles du silicium.
Pour ces raisons, et puisque I'aluminium sembleadtage correspondre aux effets que nous

recherchons, I'addition de béryllium a été écaaié@rofit d’'un ajout d’aluminium.

L’aluminium est souvent employé dans les acierdeztant de I'azote pour ses capacités a
former une fine dispersion de nitrures AIN qui raigsent la croissance du grain austénitique.
[Pit31]. De faibles ajouts d’aluminium dans leseasj de l'ordre de 0,10%, suffisent a
produire ces effets. De nombreux travaux ont ét&weidls pour comprendre le réle de ces
nitrures stables a haute température. Cependaxisite peu d’études sur le comportement au
revenu des aciers martensitiques a I'aluminiumor@ttoutefois les travaux de Leslie et al.
[Les78] qui ont mis en évidence le réle de I'alumim sur le retard a la précipitation de la
cémentite, sur des aciers a tres faible teneungone (de I'ordre de 0,023% massique). Ces
auteurs ont observés que pour un alliage ne camtgras d’aluminium, pour des revenus de
I'ordre d’'une heure, les carburesont déja entierement remplacés par la cémentitssain
revenu a 250°C alors que pour un méme alliage nante0,43% d’aluminium, les deux
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sortes de carbures coexistent encore pour cetigéramure de revenu. L'effet de I'aluminium
sur le retard a la précipitation de carbures (danssténite) a également été souligné par
Girault et al. [Gir02] pour des aciers TRIP a 0,dfassique de carbone, bien que cet effet soit

moins marqué pour I'aluminium que pour une mémentjigade silicium.

VI.1.2.c Détermination de la teneur en aluminium

Notre choix se portant sur I'aluminium en substimtdu silicium, des calculs via le
logiciel ThermoCalc™ ont été réalisés de maniesguater la teneur en aluminium et ne pas
modifier trop fortement les températures de tramsédion de 'alliage (en I'occurrence Aet
Ms) (Figure VI1.3). On remarque alors que la tenearaluminium influe de maniére plus
importante sur la température; Ae I'alliage que celle de silicium. A titre d’expta, une
teneur en aluminium de 1% éleve la température ide @n solution d’environ 150°C par
rapport a un alliage ne contenant pas d’aluminitamdis que I'effet d'une méme teneur en
silicium augmente de seulement 30°C cette méme dmhpe. Afin de conserver une
température Asuffisamment proche a celle d'un alliage conterigh®o de silicium, une

teneur en aluminium ne dépassant pas 0,5% estisagpy.
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Figure VI.2 — Diagramme de phase des alliages -Adl)age ternaire FeCAl — b) alliage ternaire FeCSi

De plus, d’'autres études ont montré l'influencel’deiminium sur la température Ms
(Figure VI.3). Contrairement aux autres éléments@nts dans l'alliage, la température de

début de transformation martensitique augmente lavismeur en aluminium.

Au vu de ces différentes constatations, nous avopt pour une teneur finale

d’aluminium avoisinant 0,35% massique. Cette tengemmet d’obtenir une température

136



Chapitre VI : Perspectives : le silicium est-il isdensable ?

d’austénitisation proche de celle de lalliage emaint 1,51% de silicium sans modifier

considérablement la température de début de tnanafn martensitique.

. l Al A
Teneur choisie : /
0,35% 300 | 4
/50.76 %C / .
250 = — —
4 G(‘%”o.g%t://
o 200"‘1/
= c&"’
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Figure V1.3 — Influence de divers éléments d’alliagsur la température Ms

VI.1.3 Elaboration des nouvelles nuances

Deux nuances a l'aluminium ont alors été élaboraeslaboratoire selon le mode
opératoire décrit au chapitre 1l : une nuance iegrfeeCA| et une nuance que nous noterons
FeCAIX dont la composition est proche de celle de la oeandustrielle, seul le silicium

étant remplacé par I'aluminium. La composition leele ces deux alliages est précisée sur le
Tableau V1.4.

C Al Cr Mn \
FeCAIX 0,6 0,33 0,57 0,48 0,18
FeCAl 0,59 0,35 - - -

Tableau VI.4 — Composition des deux nuances a lalimium

Afin d’étudier les propriétés que I'aluminium cordea nos alliages, ces deux nuances ont
fait 'objet des mémes études de caractérisatianlgs nuances initialement élaborées. Tout
d’abord la caractérisation des structures initiadleété réalisée. Des études de dilatométrie
pour la détermination des points de transformatamm également été conduites. Le
comportement au revenu de ces deux nuances aeergaitétudié, et la précipitation au

revenu a été analysée par le couplage des méthadmlatissolution électrolytique et de
diffraction RX.
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VI.2 Comportement des alliages a I'aluminium

VI.2.1 Caractérisation des structures initiales de nuances

A titre d’exemple, les structures obtenues poutdegpératures extrémes d’austénitisation
sont montrées sur la Figure VI.5. Les résultat$atelyse quantitative de la taille de grains
en fonction de la température d’austénitisatiornt po@ésentés sur la Figure VI1.6. Dans toute la
gamme de températures étudiée (850°C a 1050°Gjrdature de l'alliage FeCAIX est bien
plus fine que celle de l'alliage ternaire FeCAl. plas, I'évolution de la taille de grains avec
la température est bien différente.

FeCAl FCAIX

Ta =850°C

Figure V1.5 — Observation optique de l'influence dea température d’austénitisation sur la taille dgains
austénitique des alliages FeAl et FeCAIX
Alors que l'effet des carbures de vanadium surldéedge de la croissance des grains est
de nouveau observé pour l'alliage FeCAIX, sa talbegrains commencgant a croitre pour des
températures d’austénitisation supérieures a 90@4as le cas de l'alliage FeCAl, dépourvu
de vanadium, la croissance des grains est bienrpphide et commence des les plus basses
températures.
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Figure VI.6 — Evolution de la taille de grains erofiction de la température d’austénitisation applige — cas
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Figure VI.7 — Comparaison des températures de trmmmation au cours du chauffage ou du refroidissemte

des alliages -

VI.2.2 Détermination des points caractéristiques dé&ansformation

Les températures de transformations des deux @dliag’aluminium ont été déterminées

par des mesures dilatométriques puis comparées résiitats obtenus sur la nuance

industrielle (Figure VI1.7). Les températures densfarmation au chauffage des nuances

FeCAIX et FeCAl sont inférieures a celle de lafje industriel. Les températures de

transformations les plus basses sont celles dedaae ternaire FeCAl. Sur la Figure V1.7, les

températures obtenues avec la formule d’Andrewségatement été reportées, elles sont en

bon accord avec les résultats expérimentaux obtenus
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Apres la caractérisation de ces états initiauxudlé du comportement au revenu de ces
deux nuances a I'aluminium a éte réalisée.

VI.2.3 Etude du comportement au revenu des nuancesl’aluminium

VI.2.3.a Etude macroscopique
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Figure VI.8— Comparaison du comportement au revedes diverses nuances — a) Courbes de revenu — b)
Suivi dilatométrique au chauffage

Le comportement au revenu de ces deux nuances &ugli€ au moyen de mesures de

dureté aprés revenu isotherme et par des essdiattanétrie de montée lente en température
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(Figure VI.8a et Figure V.8b). Au cours du revesatiherme, la dureté de la nuance ternaire
FeCAl chute rapidement, son comportement se rappridae celui de I'alliage binaire FeC
(Figure VI1.8a). De méme, quelle que soit la nuariel’aluminium considérée, les
transformations au cours du revenu commencentdessempératures de I'ordre de 250°C
contre des températures de l'ordre de 380°C posrneances contenant du silicium
(Figure V1.8Db).

Toutefois, un certain affaiblissement de la pemelal dureté est observé dans l'alliage
FeCAIX comparé aux alliages ternaires. De plus, s températures de revenu élevees,
supérieures a 550°C, la dureté finale obtenueasparable a celle de la nuance industrielle.
Ainsi, il existe la possibilité d’obtenir les pragies désirées de résistance au revenu, sans que

I'alliage ne contienne de silicium.

Il reste cependant a statuer sur les origines dupootement observé sur la nuance
FeCAIX. En particulier, le réle de I'aluminium dafes bonne résistance au revenu constatée
sur cette nuance reste a déterminer : Interviedtils les mécanismes de précipitation ou

reste-t-il neutre ?

VI.2.3.b Etude microstructurale de la précipitatian revenu

L’observation des microstructures des états reveausété effectuée au MEB. La
Figure VI.9 compare les microstructures obtenuest aelles des états revenus de l'alliage

ternairemodeleFeCSi pour les mémes conditions de revenu : 0&2, 400°C et 600°C.

La structure de I'alliage ternaire FeCAIl se momtegtement plus grossiére que celle de la
nuance FeCAIX, comme le laissaient supposer lesnipres observations menées au
microscope optique. De plus, aprés un revenu a0006us n’'observions pas de carbures
pour la nuance ternaire FeCSi : c’est égalemenas$epour les deux nuances a l'aluminium,
les quelques particules blanches observées a faceudes échantillons étant des traces de
pollution. Lorsque la température de revenu es$ plevée, des différences existent entre les
nuances a I'aluminium et celle au silicium. Pourrewenu effectué a 400°C, la structure de la
nuance FeCSi est encore trés fortement martensjtigiors que pour les deux nuances a
aluminium, de nombreux carbures sont visiblesn®de cas des échantillons revenus a
600°C, nous observons pour les trois alliages Imen@/pe de structure avec des précipités de

taille approximativement comparables.
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L’aluminium ne possede donc pas le méme effet dataur que le silicium sur la

précipitation de la cémentite.
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FigureVI1.9 — Observation des états revenu a 200400°C et 600°C pendant une heure sur les nuances
FeCAl, FeCAIX et FeCSi
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Les états brut de trempe et revenus a 200°C, 4@0°600°C de la nuance FeCAIX
austénitisée a 880°C ont fait I'objet d'essais tastions des carbures par dissolution
préférentielle de la matrice. Le Tableau VI.10 dotidvolution des phases en présence pour
les différents états étudiés et compare les résudzec ceux obtenus sur l'alliage industriel
austénitisé a 880°C ou 1050°C.

Brut Revenu 200 Revenu 400 Revenu 600
Felnd 880 VC VC + Fe5C2 VC+Fe5C2 Fe3C
Felnd 1050 - Fe5C2 Fe3C + FebC2 Fe3C
FeCAIX VC Fe3C (mc) + VC Fe3C (mc) + VC Fe3C

Tableau VI.10 — Evolution de la nature des carbunggésents en fonction du traitement de revenu efg-

Alors qu’aprés un revenu a 200°C, ce sont les mengarbures de transitions que I'on
observe dans l'alliage industriel contenant dicisitn, on constate la présence de particules
de cémentite RE€ mal cristallisée dans l'alliage FeCAIX. L’alumimh ne retarde donc pas la
précipitation de la cémentite comme le fait lecsilin. Ces résultats sont en contradiction

avec nos attentes et avec certaines données bdpingues [Les78].

Sur la Figure VI.11 nous avons présenté I'évolutionpourcentage massique de carbures
obtenue a la fin de I'électrolyse pour différeBtats de revenu sur les nuantedustriel
880°C, Industriel 1050°@t la nuance FeCAIX.
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Figure VI.11 — Evolution du pourcentage massique darbures en fonction des conditions de revenu ptes
nuances FeCAIX et la nuance industrielle austénéesa 880°C ou 1050°C -
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En ce qui concerne la valeur obtenue dans le c#altizge FeCAIX apres un revenu de
600°C, une erreur expérimentale est a envisageeffef) pour un tel état, dans des conditions
proches des conditions d’équilibre, la quantitécdebures précipités obtenue doit étre plus
importante que dans I'état revenu a 400°C. Lesrghtiens MEB sur I'état revenu a 600°C
ont par ailleurs mis en évidence une importantesitierde carbures dans la matrice. Nous
n'avons cependant pas pu refaire I'essai par madgueatiere disponible. La comparaison
des concentrations de carbures obtenus sur lesrétsnus jusqu’a 400°C montrent que la

guantité obtenue sur l'alliage FeCAIX est plus impote a chaque étape du revenu que celle

obtenue pour la nuance industrielle, indépendammndenta température d’austénitisation

choisie.

La poudre a ensuite fait I'objet d'une préparatpmur I'observation au MET. Les états
bruts puis revenus a 200°C et 600°C ont été etutl@@gableau VI.12 résume les résultats

obtenus au cours de cette observation.

Etat brut de trempe | Etat revenu & 200°C Etat revenu & 400°C
Quantité de | Tres peu de carbureg Peu de carbures Beaucoupbdeesavisibles
carbures
Taille sphériques : 20-40 nm  sphériques : 20-60 hm  spEsig20-40 nm / 200-300 n
moyenne et allongés :300-400 nm
morphologie

m

Tableau VI.12 — Etat de la précipitation de la nuee FeCAIX austénitisé a 880°C puis trempée pour les
différents stades du revenu

Les carbures observés sur I'état brut de trempéitie moyenne comprise entre 20 et 40
nm sont les carbures de vanadium que les analyseamRmis en évidence. Aprés un revenu
a 600°C, plusieurs morphologies de carbures sosergbes. Les précipités sphériques de
'ordre de 20 a 40 nm sont les carbures de vanadaun bien que non détéctés par les
analyses RX du fait de leur faible concentratioturique relative, sont toujours présents,
puisque non altérés au cours du revenu. Les ptésipilongés ou sphériques mais de plus
grosses dimensions, sont des particules de cémetllide. Les particules allongées se sont
treés certainement formées aux joints de lattes aedrtensite, et leur sphéroidisation n’est pas

compléte pour un revenu d’'une heure a température.

Les diverses observations que nous avons pu meitéch&elle macroscopique ou a

I'échelle microscopique, confirment que I'aluminiume retarde pas la précipitation au cours
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du revenu. Cependant, nous avons constaté queadaceuwalliée FeCAIX dépourvue de
silicium, présentait de bonnes propriétés de @sigt au revenu, sa dureté étant de niveau
comparable a celle de la nuance industrielle pourewenu a une température supérieure a
550°C. Il nous a semblé judicieux d’élaborer umeivelle nuance FeCMnCrV de méme
teneur en élément d’alliage, mais ne contenantliniusn, ni aluminium, pour statuer sur le
réle éventuel de l'aluminium sur la bonne résistarau revenu constatée sur l'alliage
FeCAIX.

V1.3 Etude d’une nuance FeCMnCrV : industrielle sars silicium

VI1.3.1 Composition de la nuance élaborée

Le Tableau VI.13 présente la composition de lavetie nuancemodéleFeCMnCrV
élaborée au laboratoire, selon le procédé décrithapitre Il. Sa composition chimique est
proche de la nuance industrielle, seul le silichimpas été ajouté.

Seule la courbe de revenu a été étudiée sur aeteca dans le but de vérifier 'apport des
éléments d’alliage sur la dureté de la nuance atsatu revenu, en fonction de la température

de revenu appliquée.

C Cr Mn \
[FeCMnCrv 0,59 0,57 0,49 0,18

Tableau VI.13- Composition de la nuance FeCMnCrMes teneurs sont données en pourcentage massique

VI1.3.2 Courbe de revenu de la nuance FeCMnCrV

La courbe de revenu de l'alliage FeCMnCrV est pr&sesur la Figure VI.14 et comparée
aux courbes de revenu de plusieurs nuances pddmena nuance industrielle, la nuance

FeCAIX et la nuance binaire FeC.

L’évolution de la dureté de la nouvelle nuance estaccord parfait avec celle de la
nuance FeCAIX. L'aluminium présent dans la nuane€AIX n’intervient donc pas dans les
processus de précipitation et c’'est la présenceadss éléments d’alliage qui contribue au

maintien d’'une dureté élevée pour des températle@esvenu importantes.
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Figure VI.14 — Courbe de revenu de certains desages étudiés

Nous pouvons donc confirmer qu’il est possible téolr un alliage de résistance au
revenu comparable a celle observée dans la nuadastrielle considérée comme l'alliage de
référence, et ne contenant ni silicium, ni alunmimidl se pose alors la question de l'effet
synergique des éléments d’alliage. La présenceondaj du vanadium, du chrome et du

manganese semble étre essentielle a I'obtenti@eslbonnes caractéristiques.

V1.4 Conclusions

Contrairement a nos attentes, I'étude de plusisuasmices a I'aluminium nous a amené a
conclure que cet élément n'avait pas le méme gffed le silicium pour les basses
températures de revenu. En effet, nos résultatstremdn clairement que la présence

d’aluminium dans l'alliage ne retarde pas les phé&es de précipitation au cours du revenu.

Par contre, le comportement de la nuance FeCAl&sgntant une bonne résistance au
revenu pour les températures de revenu supérigutd¥°C, laisse entrevoir la possibilité
d’obtenir un alliage ne contenant pas de siliciumfgste au cours du procédé industriel
utilisé pour la mise en forme de I'acier) et possgdine résistance mécanique proche de celle
obtenue sur la nuance industrielle pour des méempdratures de revenu. L'étude d'une

nuance de composition proche de la nuance indilistnigis dépourvue de silicium a montré
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un comportement similaire a la nuance a l'aluminiyrmarmettant de conclure quant a la

neutralité de I'aluminium dans l'acier.

L’effet synergique du chrome, du vanadium est dagaaese est alors a l'origine du bon

maintien des caractéristiques mécaniques pendatraieements de revenu.
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Conclusions et Perspectives

Nous avons analysé le comportement d’'un alliageisticel et de différentes nuances
ternaires de haute pureté avec I'objectif d’optenia composition d’un alliage qui garderait
des bonnes résistances mécaniques au cours ditemieat de revenu. L'étude des alliages
modelesnous a permis d’analyser et de comprendre ledse$igparés de quatre éléments

d’alliage présents dans la nuance industrielleC\/ Mn et Si.

Le manganesgoue un role sur la sphéroidisation de la cémemgdur des températures
élevées de revenu : en sa présence, les partibeileémentite conservent une forme allongée

pour des états revenus a 600°C.

En présence deanadium les carbures de vanadium non dissous au coutsadiement
d’austénitisation bloquent la croissance des grauosténitiques pour des températures
d’austénitisation inférieures a 900°C, alors guaaaroissement brutal de la taille de grains se
produit lorsque ces carbures commencent a se dissaans l'austénite. La conséquence
pratiqgue de la présence de ces carbures danshaeiraustrielle est qu'une large gamme de

températures d’austénitisation permettant de coasene taille de grains fines est possible.

Nous avons pu souligner le role particulieremenérgssant dwsilicium: cet élément
décale la formation de la cémentite vers des teatps de revenu plus élevées, en
stabilisant les premiers carbures métastable€,FéJn retard a I'adoucissement est alors
observé au cours du revenu. Cependant, un étaydftinn en surface, nocif au cours de la
mise en forme de l'alliage, est constaté en présdacsilicium. C’est pourquoi, pour répondre
aux exigences de notre partenaire industriel, lie sde notre étude s’est portée vers
I'élaboration de deux nuances de composition prodbda nuance industrielle : une, ne
contenant pas de silicium et une autre, dans lEguel silicium a été remplacé par

I'aluminium.

Nous avons montré que I'aluminium ne peut pas @ginme substituant du silicium pour
les basses températures de revenu, puisque lesépéspde retard a I'adoucissement et a la
précipitation n'ont pas été reproduites en sa pEseToutefois, ces deux nuances libres de
silicium présentent une bonne résistance au revgowr les températures de revenu
supérieures a 500°C. Il est donc possible de rejn@dine bonne résistance au revenu en

I'absence de silicium.
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Nous avons mis en évidence I'apparition d’'un pic digcissement secondaire autour
d’'une température de revenu de 550°C, dans la euadastrielle, lorsque le vanadium a été
remis en solution a l'issue du traitement d’audigation. La seule présence du chrome et du
vanadium ne permet pas d’expliquer ce durcissenmnsque ce phénomene n’a pas éte

observé dans les nuances ternaires modeéles.

Ces résultats démontrent I'importance des effetseergyques des différents éléments
d’alliage. lls ont permis de souligner que la pnéseconjointe de plusieurs éléments modifie
les propriétés de l'acier : dans notre alliagestcla présence conjointe du chrome et du
vanadium, permettant la formation de la cémentiiéeade type (Fe,Cr,dL, qui est a

I'origine du maintien d’une dureté élevée pourHastes températures de revenu.

Ces conclusions constituent une premiere étape’éedé d'une nouvelle nuance
prometteuse, dépourvue de silicium et possédant plepriétés intéressantes pour
I'application industrielle visée. Afin de pouvoiorfirmer son intérét, une caractérisation plus
complexe de cette nuance est toutefois néces&air@articulier, il pourrait étre intéressant
d’étudier la trempabilité de cette nuance et sompmtement en conditions anisothermes,
plus proches des conditions de mise en forme dweégé industriel. Enfin, une étude
structurale plus approfondie de cette nuance depeude silicium pourrait conduire a une

meilleure optimisation de sa composition.
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Annexe 1 — Courbes de dilatation des alliages

Résultats obtenus au cours daycle lent

Au cours de la montée en température
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Au cours du refroidissement
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Annexe 2 — Principe de détermination des
températures de transformations a partir des
courbes dilatomeétrigues

Les travaux de Caballero et al. [Cab03] soulighesitdifférences de comportement d’'un

acier pleinement perlitique ou ferritique au caditsne montée en température (Figure A2.1).
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Figure A2.1 — Courbes de dilatométrie au cours deaimontée en température pour 3 sortes d’acier aaer
ferritique a 0,002% de C — b) acier perlitique &76% de C — c¢) acier mixte a 0,11% de C

Nos aciers contenant 0,6% de carbone, les courleedildtométrie obtenues se
rapprochent de celle observée dans le cas d’un peibtique. Les points de transformations
correspondent alors aux températures auxquellégalztion des échantillons ne suit plus un
comportement lin€aire : la discontinuité sur larbeucorrespond au début ou a la fin de la

transformation.
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Abstract :

The purpose of this work is to optimise the strbngjta tempered martensitic medium
C steel, containing low-level of Cr, V and Si/Al. geries of high purity "model" ternary
alloys (Fe-C—X, X=Cr, V, Si, Al) was prepared (EMSIy the cold crucible method. The
initial structures of quenched alloys were optirdisthrough appropriate austenitizing
conditions. Analysis of alloys behaviour on tempgriwas performed through carbide
precipitation characterisation (X-ray diffracticdBEM and TEM), completed by hardness and
dilatometric measurements. The behaviour of "mo@#tlys was compared to that of the
industrial material.

Vanadium addition is responsible for two effectsv@nadium carbides lock the grain
growth during the austenitizing; (ii) dissolved edium promotes the precipitation of
(V,Cr)3C, that is at the origin of a secondarydeaing peak near 550°C.

Silicon addition has an interesting effect, agabsgises the martensitic matrix and increases
the temperature of cementite precipitation. Theeefa high value of hardness is conserved
up to high tempering temperatures.

Unfortunately, because of some noxious properthes,industrial process in concern
excludes the presence of Si. That's why two neweahatloys have been prepared and tested,
in which the silicon addition (i) was absent, ay (eplaced by Al.

Aluminium has been shown to be "neuter" vs tempgebehaviour. Moreover, the
interesting effect of secondary hardening (550°&3 been observed in both Si-free steels,
showing that alloying with only Cr and V can be egb to get the expected behaviour of the
studied steel.
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Résumeé :

L’objectif de ce travail est d’'optimiser la résista au revenu d’'un acier martensitique
a 0,6% de carbone, faiblement allié en Cr, V, 8AISUne série d’alliage modéle ternaire de
haute pureté (Fe-C-X, X=Cr, V, Si, Al) a été élama 'EMSE par fusion en creuset froid..
L’étude du comportement des alliages a été réafisédmoyen d’'une caractérisation fine de la
précipitation (Diffraction RX, MEB-FEG, MET) comgke par des mesures dilatométriques.
Le comportement des alliages modeéles a été comapaettii de I'alliage industriel.

Le vanadium est responsable de deux effets egicaérbures de vanadium bloquent la
croissance des grains au cours de lausténitisati@in le vanadium dissous permet la
précipitation d’une cémentite (V,Cr,Fe)3C a l'ongid’'un pic de durcissement secondaire
pour un revenu vers 550°C.

Le silicium a un effet particulier : il stabilida matrice martensitique et retarde la
précipitation de la cémentite vers des températdeesevenu plus élevées, augmentant ainsi
la résistance au revenu. Cependant, le siliciumégele nocif pour le procédé industriel de
mise en forme utilisé. Deux nouveaux alliages torsaeté eélaborés pour chercher un élément
de substitution a I'aluminium : un alliage ou l&écsim est remplacé par I'aluminium, et un
alliage ou le silicium est absent.

L’aluminium reste neutre dans l'alliage mais I'éude ces deux nuances a permis de
mettre en évidence la possibilité d'utiliser uneamee ne contenant pas de silicium mais
présentant une résistance au revenu comparableealeda nuance industrielle, du fait de la
présence conjointe du chrome et du vanadium.



