N

N

Caractérisation et modélisation de la séquence de
précipitation des carbures au cours du traitement
thermique d’aciers martensitiques alliés

Sébastien Mauries

» To cite this version:

Sébastien Mauries. Caractérisation et modélisation de la séquence de précipitation des carbures au
cours du traitement thermique d’aciers martensitiques alliés. Matériaux. Institut National Polytech-
nique (Toulouse), 2008. Francais. NNT: 2008INPT056H . tel-04514397

HAL Id: tel-04514397
https://hal.science/tel-04514397

Submitted on 21 Mar 2024

HAL is a multi-disciplinary open access L’archive ouverte pluridisciplinaire HAL, est
archive for the deposit and dissemination of sci- destinée au dépot et a la diffusion de documents
entific research documents, whether they are pub- scientifiques de niveau recherche, publiés ou non,
lished or not. The documents may come from émanant des établissements d’enseignement et de
teaching and research institutions in France or recherche francais ou étrangers, des laboratoires
abroad, or from public or private research centers. publics ou privés.


https://hal.science/tel-04514397
https://hal.archives-ouvertes.fr

Universite

de Toulouse T H ES E

En vue de I'obtention du

DOCTORAT DE L’UNIVERSITE DE TOULOUSE

Délivré par Institut National Polytechnique de Toulouse
Discipline ou spécialité : Génie Mécanique, Mécanique des Matériaux

Présentée et soutenue par Mauriés Sébastien
Le 18 décembre 2008

Titre :
Caractérisation et modélisation de la séquence de précipitation de carbures au cours du
traitement thermique d'aciers martensitiques alliés

JURY
M. ROSSO Président
A. DESCHAMPS Rapporteur
S. DENIS Rapporteur
M.H. MATHON Examinateur
D. DELAGNES Examinateur
P. LAMESLE Examinateur

Ecole doctorale : Mécanique, Energétique, GEnie Civil, Procédés
Unité de recherche : Centre de Recherche Outillages, Matériaux et Procédés
Directeur(s) de These : D. DELAGNES
Rapporteurs : S. DENIS et A. DESCHAMPS




Remerciements

Ce travail de these a été réalisé au Centre de Recherche Outillages, Matériaux et Procédés
(CROMeP) dirigé par Gérard BERNHART que je tiens a remercier pour m’avoir accueilli au

sein du laboratoire.

Tout d’abord, je souhaiterais exprimer toute ma reconnaissance envers Denis
DELAGNES et Pascal LAMESLE, respectivement directeur et encadrant de these, pour
m’avoir accompagné avec efficacité pendant mon travail de recherche. Je les remercie
sinceérement pour leur disponibilité, leur soutien et pour toutes les connaissances qu’ils m’ont

transmises.

Je tiens également a remercier vivement Monsieur Mario ROSSO pour m’avoir fait
I’honneur d’étre le président du jury. J’exprime toute ma reconnaissance a Madame Sabine
DENIS et Monsieur Alexis DESCHAMPS pour I'intérét qu’ils ont accordé a mon travail en
acceptant d’étre rapporteurs. Je remercie Madame Sabine DENIS pour m’avoir donné le gofit
de la recherche et pour ses cours de métallurgie que j’ai eu le plaisir de suivre lors de la MST
Métallurgie. Cette formation m’a été précieuse au cours de cette theése. Je tiens également a
remercier Monsieur Alexis DESCHAMPS pour m’avoir donné la possibilité de réaliser une

expérience de diffusion de rayons X aux petits angles et pour sa disponibilité.

Cette these a pu se dérouler dans les meilleures conditions grace a des collaborations
fructueuses avec des interlocuteurs extérieurs au laboratoire. Je tiens donc a exprimer toute
ma gratitude envers Marie-Hélene MATHON pour son accueil au Laboratoire Léon Brillouin
du CEA de Saclay, sa disponibilité et son aide précieuse. Je tiens également a remercier le
CEMES pour m’avoir accueilli pour les travaux de microscopie électronique en transmission
ainsi que le GPM de Rouen pour m’avoir donné I’opportunité de réaliser des expériences de
sonde atomique. Je tiens enfin a remercier André Grellier d’avoir accepté de participer au jury

de ma these. Je le remercie d’étre a 1’origine d’un sujet aussi prenant et intéressant.



Je souhaiterais remercier également mes collegues de bureau Masood et Guy pour m’avoir
supporté, particulicrement lors des derniers de these. Je reconnais volontiers avoir beaucoup
ralé et €tre insupportable (comme dirait Souleymane : « jamais content Séb »). Je remercie
également Laura pour les nombreuses soirées que 1’on a pu faire sur son balcon avec Julien,
Anwar, Romuald entre autres. Je ne garderais que de trés bons souvenirs de ces soirées. Je
remercie €galement Anwar pour toutes les bonnes soirées et les discussions toujours

intéressantes que 1’on a pu avoir au Sullyvan.

Je voudrais également remercier chaleureusement Esther et Cathy qui sont toujours prétes
a nous aider dans la jungle administrative. Merci pour votre disponibilité, votre bonne humeur
et votre écoute. Je repense également a toutes les discussions (rugbystiques et sur les relations
humaines...) ainsi qu’aux franches rigolades que j’ai pu avoir avec toi Serge. Surtout ne

changes pas, c’est comme cela que 1’on t’apprécie.

Je voudrais remercier ma famille de m’avoir donné 1’opportunité de réaliser de telles
études. Malgré toutes les péripéties que nous avons rencontrées, nous y sommes arrivés et je
vous dédie ce dipldme que j’ai obtenu en partie grace a vous. Je souhaiterais enfin remercie

mes amis Berrich et La Chevre pour tous les bons moments passés ensemble.



Table des matiéres

Table des matieres

TABLE DES MATIERES ......ucooiiiiniiiiiniinnicnisincsnessssssnsssssssssssesssesssssssesssssssssssesssssssasssee 1
INTRODUCTION ..cuueiiiisensensenssesssnsssesssesssesssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssss 7
CHAPITRE I - PROGRAMME EXPERIMENTAL.....cccccevieruiiserssenssenssenssessesssesssesssessseenes 11
I — MATERIAUX ETUDIES ...eutteittiiteettete ettt este ettt st e st seeesbe et sateeateeatesateenteeaeeenenneenaeens 11

| —1 CompPOSItIONS CHIMIQUES .......ceiueeiteeieieiteeite et ete et ee e ae e sree s e sneesaeesaeesreesreenreens 11

| —2 TraitementS thErMIGUES..........ccveieeceee e ns 12

I —2 - 1 AUSEENTHSALION ....eeutieiiieiiieiieie ettt beeeeens 14

I =2 = 2 REOVEIU .ottt ettt 14

IT — OUTILS DE CARACTERISATION DE LA PRECIPITATION SECONDAIRE ....c..covuvenieenieenieenieennennne 15

[1 — 1 Diffraction des rayons X (DRX) ........cccceeerireriererie e 15

Il — 2 Caractérisation par microscopie électronique en transmission (MET) ................... 17
IT—2-1TImagerie n MET .....ccoooiiiiiieee et e ee 17

IT — 2 - 2 Diffraction Electronique en Transmission (DET).........ccccceeviiiciieniiieniieeeieens 18

IT — 2 — 3 Préparation des €chantillons .............coceeviieiiieiiieiiiciecee e 18

Il — 3 Caractérisation par diffusion de neutrons aux petits angles (DNPA)...........c.cc...... 19
IT—3 - 1 Aspects théoriques de 1a DNPA ........ccciiiiiiiiee e 19
Diffusion NUCIEAITE.........cccuviiieiiiiecee e e e e e 20
Diffusion MagnEtiQUE........eeiuieiiiieiiieiieeee ettt 21

IT—3—2 Principe de Ja DNPA .......oooiiiiiee ettt 23

IT—3 -3 Traitement des dONNEES........cccueriiriieiiiieeee e 23

IT—3 -4 Exploitation des réSULtALS .........c.eeeviiiriieiiieiie ettt 27

IT—3 -5 Nature chimique des PréCIPIteS .......eevuieriieriieiieeiie ettt 28

IT — 3 — 6 Fractions VOIUMIQUES........cccuuiiiiiiiieiiieeiiie ettt e 29

Il —4 La sonde atomique tomographiqUE 3D .........ccccervieeieieresierie e see e 31

IT =4 — 1 PrINCIPE .eeieeiiiieeeiiee ettt ettt e e et e e et e e e staeeesaeeeessaeesnneaeenssaeennsnaennns 31



Table des matiéres

IT — 4 — 2 Préparation des €chantillons .............cccueeviiiiiiiiiiieiieciececeeceeee e 32
[T — 5 SYNENESE ...ttt b ettt b et r e e e 33
IIT — PLAN EXPERIMENTAL ..coutttettieitteniteesiteesiteeuteeeteeeatteesteeeaseeebtassseessseassseasnseasnseasnseesneesanes 34

CHAPITRE II - CARACTERISATION DE LA PRECIPITATION A L’ECHELLE

NANOMETRIQUE ....cuuuiniininiinninsinsaesssesssesssssssnssssssassssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssassss 37
I — SEQUENCE DE PRECIPITATION DANS LES ACIERS A 5% DE CHROME .......ccoeenuienieiieeieenennn 38
| —1 Précipitation au COUNS AU FECUIT .........ciuerueieieieniesie et 38
| =2 Précipitation ors de latrempPe........cc.eciveecieicieee e 38
| —3 Précipitation au COUrS AU FEVENU...........cccueeieeeeeee e ccee e eee e sree e e e e e e eneeenee s 40
| —4 Influence des éléments d’ alliages sur la précipitation ............cccceeeeeevecesecceesneenene, 41
I—4 -1 Les éléments CarbUIiZENES........cccueeviieiiieiiieiieerie ettt eiee e reeeeeeeaee e 41
[—4 —2 Les ¢léments NON CArBUTTZENES .....c..veerueieiiieiieeiieeiieeiteeieeeieeereesreesreasseens 42
S Y 01107=3 SRS 43
II — C ARACTERISATION DE LA PRECIPITATION SECONDAIRE DANS LA NUANCE DE REFERENCE
XBBCRMOVS ettt ettt ettt ettt et e et e bt e nbe e bt e naee e 44
[T — 1 ELAE TrOIMIPE ...ttt bbb b e et e e bt bt b e see e e 44
IT — 1 — 1 Observations de la précipitation par MET...........cccoeieiiiiiciiiieeeeeeeeeeee, 44
IT— 1 —2 Analyse de la précipitation par DNPA ........cccoooiieiiieiiee e 47
IT— 1 —3 Analyse de la précipitation par DRX.........cccoviiiiiiiiiiiiieieceeeeeeiee e 52
IT— 1 —4 Analyse de la précipitation par SAT........cccoevvieiieeiieeiieeie e 53
IT -1 -5 Synthese des résultats obtenus sur la nuance X38CrMoV5 a I’état trempé ... 54
[1 — 2 Evolution de la précipitation au CoUrs du FEVENU ..........cccoererererierieeeeseseseeseeeas 55
IT—2 =1 Analyse en SAT ..ot 55
IT—2—2 Analyse en DNPA ...t aeeeen 58
IT -2 —2—1 Les premiers stades du revenu : 20°C —400°C...........c.ccuvrnee. 60
IT -2 — 2 — 2 La précipitation des carbures secondaires : 400°C — 550°C......61
IT -2 —2 -3 Coalescence de la précipitation secondaire : T > 550°C ........... 63
IT—2—3 Analyse par DRX......c.oooiiiiiiieieee e 65
IT — 2 — 4 Evolution de la dureté au cours du reVenU ...........ccceeevuiieriieeiieniiieeiieeieeeieene 66
[1 — 3 DiSCUSSION € SYNTNESE........eeiiciieieie ettt see s 68
I1I — INFLUENCE DES ELEMENTS D’ALLIAGES SUR LA PRECIPITATION SECONDAIRE .................. 72
HT =2 INfluence du NICKEL ..o 72
IIT = T — 1 Etat treMPE Q1T ..eeeeceiieeeiiieeeiieeeiieeeeitee et e e e etteeeereeeesaeeeeaaeeesssaeesnsseeensseaeenns 72



Table des matiéres

IIT = 1 =2 Bt TEVENMU..couiiiiiiiiiiiiieeit ettt ettt et e s e e e 74

IIT — 1 — 3 Evolution de la dureté au cours du revVenu .........ccceevuerviirienienieniieniesienene 78

[ =2 Influence du MOIYDAENE. ........cooiiiiic e 79

IIT — 2 — 1 ELat tr@MPE QT ..cueeeiuiieeiiieeiiieeieeeiie ettt ettt ettt e et e e s e 79

IIT — 2 — 2 At TEVEINUL..eiiuiiiiiiiiiieiiie ettt et sb e st e e e aeeeeeane 80

IIT — 2 — 3 Evolution de la dureté au cours du reVenu ...........cceeeeeeeeiienieniieeieeiece e 85

[l — 3 Influence du couplage nickel, molybdene et vanadium.............ccceeeeniencncinnnnne 86

IIT — 3 — 1 Etat trEMPE QT ..ccuveeiiieeiieeiieeie ettt ettt et ettt e e e s e snree e 86
L0 B o 721 8 (V) 1 1) SRR 88

IIT — 3 — 3 Evolution de la dureté au cours du TeVENU .........ccceeeiuiiiiiieeiieniieeiieeiee e 91

[ =4 Influence du CODAIT..........ccooiei s 92

IIT — 4 — 1 Etat trEMPE Q1T ...c.vvieiieeiieeiieeieeeieeeieeeveeeveeeeeeeteeeaeeeseaeesaeeesseeesseessseessneennns 93

IIT — 4 — 2 Bt TEVETMU...couiiiiiiiiiiiiieeite ettt ettt ettt et st e s e e e 94

IIT — 4 — 3 Evolution de la dureté au cours du revVenu .........cceevuevviiiienienieniieniesiennn 98

1l =5 Synthése del’influence des @éments d alliages.........ccooorereeinciicinciinciseee, 99
TV — CONCLUSION ....uttiiitteeitteetteette et ettt et e steeeste e e et e sae e eateesaseesaneesaneesaneesaneesaneenneennneennnees 100
CHAPITRE III - SIMULATION DE LA SEQUENCE DE PRECIPITATION............... 103

I — SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE DES PRINCIPAUX MODELES DE SIMULATION DE LA CINETIQUE

DE PRECIPITATION ...ttt ettt et ettt et ettt et st ese e sae oo aesae et et e s e ene e enne e 104
| — 1 Modélisation classique des différents stades de la précipitation..............c.cceerueneee. 104
I—1—1 Théorie classique de la germination ............ccceeeeeieeeiieiiieniie e 104

I — 1 =2 L@ CTOISSANCE. . ...eeeeieiieeiieeiie ettt ettt ettt e sttt e st esab e e st e e sateesabeeeaeean 105

I =1 =3 La COAESCONCE ...eueeiiieiieeiie ettt st e et e seeas 107

| —2 Modéle de Johnson - Mehl- AVFAIMI .......cvciiiieieeeeeeeee e 107

| —3 Modéle de Kampmann — WAgNEY ...........ooeeiririreneee e 107

I — A DICTRA . ettt ettt e e et e b e s be e s beebeeneeenteeseesreesstesnsesneenneesreens 108

II — MODELISATION DE LA PRECIPITATION AVEC MATCALC ....ceoeviiiiiiiiiiiniecieieeieeeeenene 110
Il —1 Letraitement numérique de la croissance par MatCalC..........ccooeeeveierieneneniennnn. 111
Energie libre totale du SyStEmME .........coouiiiiiiiiiiiiie e 113
Dissipation de I’énergie de GIDDS ........c.ccoiieiiieiiiieiiieie e 115
Principe thermodynamique d’ONSaeT.........cccuievuieerieeiieeieeeiie et 115

Il — 2 Smulation de la précipitation au cours du traitement thermique a I’aide de
IMIBECAIC..... ettt e e e e e e b e e e b e e eae e e saee e easeesateenbeeereeereeereeereeaas 116



Table des matiéres

IT -2 — 1 Mise en données des parametres d’entrée du modele..........cceeevvevcivenniennnns 116
IT-2—1—1Domaines de précipitation ..........ccceeerueeerieeriieeriieeeiiieeieeereeeieeseeeseneens 117
TallleS A€ GIAINS ...cueeieiiieiieeiie ettt ettt e s e e ateesateesneeeaee s 117
Tailles de lattes MArtENSTEIQUES ....ccveerueeriieiiieiieeriee ettt 118
Densité de diSIoCatiONS.......ccuiiiiiiiiiiiie e 120
IT—2 — 1 —2 Carbures susceptibles de précipiter ........ccoevveevieeeieecieeeiieeieeeieeeneens 122
Carbures Pris €N COMPLE ....ccuuieruieeriieeiieetieetieeieeeteeeteestteesteeesteeesseeesaeeeseeesseesnseennne 122
CaATDULES IM23C6 v enveenrietieie ettt ettt ettt e st e st e st et e eseeseenseenneenseenns 122
Prise en compte des carbures primaires VC lors de 1’austénitisation ....................... 123
Carbures M;C a la composition paraéquilibre ............cccoevveeiiieiieeiieeiiecieeeieeeene 123
Sites de erMINAtION .....c..eeiuiieriiieiieeiie ettt ettt ettt e et e e bt e et e e sebeessbeesaseenene 124
Energie d’interface carbure/matrice...........ccocueeviiiiiiiiiiiiieiieeeeeeee e 124

III — SIMULATION DE LA PRECIPITATION AU COURS DU TRAITEMENT THERMIQUE .................. 127

1l — 1 Précipitation au cours du traitement thermique de la nuance référence

KBBCIIMOVS ...ttt bt bbbttt b ettt et e et e s ab e e ae e sae e e neesaeesneesbeenees 127
III—1—1 Parametres d’eNtrée ........coiuiiiiiiiiiiiiieiieieeee e 127
IIT = T =2 RESUIALS ..ottt sttt 129

Résultats de 1a STMUIAtION. .....cccuiiiiiiiiiieiieeieeeee e 129

Comparaison des résultats de la simulation avec ceux obtenus expérimentalement 133

[l — 2 Influence des éléments d’ alliages sur la précipitation secondaire...........c..c........ 135
I -2 — 1 Influence du nickel..........oocuiiiiiiiiii e 135
Parametres d @NMIEE ... ...oovuiiiiiiiiieiiieeee e 135
Résultats issus de 1a sSimulation..........ccoecueeiiiiiiiieieee e 136

Comparaison des résultats de la simulation avec ceux obtenus expérimentalement 138

[T — 2 — 2 Influence du molybdene............cccuveiiiieiiiieiiieiieeieeceeeeee e 139
Parametres A ENEIEE ....oooveeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeee e 139
Résultats 1SSUS de 1a SIMULATION ......eeieeeeee e 140

IIT — 2 — 3 Influence du couplage nickel — molybdeéne — vanadium..............cccoeeennenn. 143
Parametres A ENEIEE ..cooeeeeeeeeeeeeeeee e e 143
Résultats 1SSUS de 18 SIMULATION ....veeeeeeeeee e 145

Comparaison des résultats de la simulation avec ceux obtenus expérimentalement 146
I — 2 — 4 Influence du Cobalt.......cc.ooviiiiiiiiiiiiii e 148

Parametres A ENEIEE ....cooveeeeeeeeeeeeeeee e 148



Table des matiéres

Résultats 1SSUS de 18 SIMULATION ....veeeeeeeeee e 149

Comparaison des résultats de la simulation avec ceux obtenus expérimentalement 150
[T = 3 DISCUSSION ...ttt e r e n e 151

IV — CONCLUSION SUR LA SIMULATION DE LA PRECIPITATION ...vuuueeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeennaeens 153

CHAPITRE 1V - APPLICATION DE LA MODELISATION A UNE CLASSE

D’ACIERS EN DEVELOPPEMENT.......cuiiiiiniiinninicssnicssssnicsssssesssssecssssssssssssssssssassssassssses 155
I — PROJET ANR AMARAGE : CONTEXTE DE L ETUDE ....uuvteiuiieiieeniieeniieeniieeieesieesieeeieeens 156

II - M ATERIAU ET TRAITEMENTS THERMIQUES .....coiiiiiiiiietieieeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeessaaeeeeees 157
IIT — RESULTATS EXPERIMENTAUX ...uutteutieeutieateeeiteesieeteeeseeaseeasnseesnseesnseeseeesssessnseesnseesnseens 157
11 — 1 Etude de la précipitation par MET .........ccoeiieiieiecie e 158

[l — 2 Etude de la précipitation par DNPA ... 160

[l —3 Etude dela précipitation par SAT .......cceieceeeeieee e e 161

[l —4 Etude de la précipitation par DRX.........cccooiririeinenesesesesees e 163

[ =5 Mesuresde dureté et interpréfation ..........coeoerereeeriene s 163

[l =6 Propri€téS MECANIGQUES.........cccieeeieeiieeeieestee st esteesteesteesteeseeseseesseseesaeesneesseesseens 164

[11 =7 Synthese de la caractérisation de la précipitation...........cccccvecevceeeveseesieesee s, 165

IV — SIMULATION DE LA CINETIQUE DE PRECIPITATION ......cooeeviurrirrreeieeeeeeeeeeeeiesnnnnrereeeeeeeeens 166
IV — 1 Méthode d’ ajustement des parametres d' entrée........coevvvveeeeeveceese s 166

Y T 10 = =Y = (== S 167

IV —3 Résultatsissus de 1a SIMUIAtioN...........ceoeriieeriere e 169

V = DISCUSSION Lottt ettt ettt ettt ettt e ettt e e ettt e sttt esabe e e s bt e e eabeeeesabeeeeeabbeenabeeeenneeeeenaeeas 171
VT = CONCLUSION L.eiiuititeiiitee ettt ettt et e ettt e ettt e s it e s aate e e e abe e e e bt e e e sttt e e eabeeesasbeeenaneeens 173
CONCLUSION GENERALE ET PERSPECTIVES......iiiinnniicnnsnsicssssessssssosssnns 175
Séquence de précipitation dans des aciers martensitiques a 5% de chrome.............. 176
Influence des ¢éléments d’alliages sur la séquence de précipitation ..............c..e........ 177
Simulation de la séquence de Précipitation ...........c.eeeveerieerieenieerie e eiee e 177
POTSPECLIVES ...ttt ettt e ettt et et eabeeenreenaaeas 178
BIBLIOGRAPHIE .......iiiiiuiiinnnninssnnicsssnnssssssisssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssassssssssssssans 181
ANNEXES. . tiiiitiiiiiiiteiiinetitnetossetsssetsssssssssssssssossssssssssssssssssssssssssssssssssssnns 187



Table des matiéres




Introduction

Introduction

La durée de vie en service des aciers pour travail a chaud est conditionnée par 1’obtention
de caractéristiques mécaniques a chaud et d’une résistance a 1'usure élevées sans que la ténacité,
indispensable pour limiter les risques de fissuration rapide, ne soit trop sacrifi¢e. Ces aciers
doivent avoir également une résistance a la déformation suffisante lors des traitements
thermiques, ainsi qu’une bonne tenue aux chocs thermiques, fréquents en service lors du
forgeage par exemple. La plupart des aciers adaptés contenant des teneurs en éléments
d’alliages relativement importantes, et notamment du chrome, ont une trempabilité ¢élevée et

répondent bien a cette exigence.

Les aciers martensitiques a 5% de chrome sont actuellement les alliages les plus employés
dans les opérations de forgeage a chaud et de fonderie sous pression. Durant ces opérations, ils
sont soumis a de fortes sollicitations thermomécaniques qui provoquent ['usure de ces
matériaux et/ou la fissuration progressive. Afin d’éviter de trop nombreuses réparations voire
méme un remplacement trop fréquent de ces outils, il est nécessaire d’augmenter leur durée de

vie.

Cette problématique a été étudiée en plusieurs étapes au Centre de Recherche Outillage
Matériaux et Procédés (CROMeP) de I’Ecole des Mines d’Albi-Carmaux. Une premicre partie
de cette étude a consisté a étudier le comportement mécanique de ces aciers a une température
proche de la température maximale d’utilisation (550°C). Delagnes [1] a étudié¢ le
comportement en fatigue et en température des aciers X38CrMoVS5 (AISI H11) ou il mit en
¢vidence un adoucissement cyclique (diminution de I’amplitude de contrainte en déformation
totale imposée) important de ces matériaux dans le domaine des faibles durées de vie (figure 1).
Cette observation a été reliée au fait qu’une sollicitation oligocyclique induit une coalescence
des carbures, ainsi qu’un réarrangement des dislocations issues du traitement de trempe [2]. En
effet, le nombre de précipités par unité de volume diminue, réduisant ainsi le nombre

d’obstacles aux mouvements des dislocations, provoquant ainsi I’adoucissement.
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Figure 1 : Comportement cyclique d’un acier a outils a 5% de chrome [1].

Dans le but d’optimiser de nouvelles nuances d’aciers plus compétitives dérivées de la
nuance X38CrMoVS5, Michaud [3] a étudié I’'influence d’éléments d’alliages carburigénes
(molybdéne, vanadium...) et non carburigénes (nickel, cobalt....) sur la précipitation
secondaire qui se forme au cours du traitement thermique de la nuance X38CrMoVS5. Les
principaux résultats obtenus sont [3] :

- Le vanadium et le molybdene augmentent la durée de vie dans le domaine de 1’endurance

car ils modifient 1’état de la précipitation secondaire.

- Le nickel diminue la durée de vie car il accélere la coalescence des carbures secondaires.

- Les essais mécaniques ont fait apparaitre une saturation de la dureté a 20°C et de la limite

¢lastique a 550°C avec I’augmentation de la fraction volumique des précipités de taille

nanométrique.

Ces études ont été consacrées principalement a la précipitation mise en jeu au-dela du pic
de durcissement secondaire, et seul le stade de coalescence a été considéré. Cependant, les
mécanismes de formation des carbures secondaires aux premiers stades du revenu ne sont pas
¢tablis. En effet, les conditions thermodynamiques et cinétiques favorisant la germination et
croissance de carbures spéciaux (carbone associé¢ a au moins un ¢lément d’alliage) dans la
martensite sont particulierement importantes. Une étude a alors été engagée afin de comprendre

les mécanismes de précipitation des carbures secondaires au cours du premier revenu de la
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nuance X38CrMoVS5. De plus, les conditions pour modifier les mécanismes mis en évidence
sur la nuance X38CrMoV5 ont été évaluées en étudiant 1’influence d’éléments d’alliages tels
que le nickel, le molybdene, le vanadium et le cobalt. La microstructure de chaque nuance a été
caractérisée suivant plusieurs techniques expérimentales comme la microscopie électronique en
transmission (MET), la diffusion de neutrons aux petits angles (DNPA), la diffraction des
rayons X (DRX) et la sonde atomique tomographique (SAT). Dans le méme temps, des
simulations de la précipitation au cours du traitement thermique de chaque nuance ont été
réalisées a 1’aide du logiciel MatCalc, développé par une équipe de chercheurs de I’Université

de Graz.

Ce manuscrit est divisé en quatre chapitres :

Le premier chapitre présente les différentes nuances d’aciers martensitiques étudiées ainsi
que les traitements thermiques réalisés. De plus, les techniques expérimentales, qui ont permis
de mettre en évidence les évolutions des carbures au cours du traitement thermique des aciers

¢tudiés, y sont également détaillées.

Apreés avoir réalisé un état de 1’art sur la précipitation secondaire dans les aciers a outils a
5% de chrome, le deuxiéme chapitre présente la caractérisation de la précipitation a I’échelle
nanométrique. Les mécanismes de formation de la précipitation secondaire au cours du
traitement thermique de la nuance référence X38CrMoVS5 sont discutés. Enfin, le role des

¢léments d’alliages sur ces mécanismes de précipitation est également étudié.

Afin de comprendre les mécanismes de précipitation des carbures secondaires en évitant de
nombreux et colteux essais expérimentaux, l’utilisation et le développement d’outils de
simulation thermodynamique et cinétique deviennent de premicre importance. Cet aspect est
présenté au cours du troisiéme chapitre. Les modéles couramment utilisés lors de la simulation
de la précipitation sont présentés. Cependant, ces modeles présentent des limitations qui ne
permettent pas de traiter la précipitation dans des systemes multiconstitués. C’est pourquoi, un
nouveau modele, implémenté dans MatCalc et basé sur deux hypotheses fortes (composition
moyenne autour du précipité et principe thermodynamique d’Onsager), a ¢té utilisé au cours de
cette é¢tude. Une méthode d’ajustement des parametres d’entrée du modele a été utilisée en
comparant les tailles expérimentales des précipités a celles données par la simulation. La

méthode utilisée ainsi que les écarts expérience/simulation sont discutés.
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Le quatriéme chapitre propose d’appliquer le modé¢le ainsi que la méthode d’ajustement sur
un acier de composition relativement différente. Le matériau ainsi que le traitement thermique
réalisé sont présentés. Une discussion sur les écarts observés est réalisée afin de justifier I’'usage

d’une telle méthode et de définir les limites de la modélisation.
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Chapitre I - Programme expérimental

L’¢tude de la précipitation secondaire a 1’échelle nanométrique nécessite 1’emploi de
techniques de pointes complémentaires. En effet, les carbures de taille nanométrique qui se
forment au cours du revenu au-dela de 450°C sont en partie responsables de la bonne tenue

mécanique aux températures de service des aciers martensitiques a 5% de chrome.

Dans la premicre section de ce chapitre seront présentées les différentes nuances d’aciers a
outils étudiées ainsi que les traitements thermiques réalisés.

La deuxieéme section sera consacrée a la présentation des techniques expérimentales qui ont
permis de caractériser les évolutions des éléments microstructuraux au cours des différents
traitements thermiques. Les techniques expérimentales ont été utilisées pour définir la séquence
de précipitation a I’échelle nanométrique au cours du traitement thermique de revenu des
nuances d’aciers étudiées ainsi que ’influence des ¢léments d’alliages sur la séquence de
précipitation. Le but de cette section est de mettre en évidence la pertinence et la
complémentarité des techniques expérimentales utilisées.

La derniére section de ce chapitre sera consacrée a la présentation du plan expérimental
¢tabli pour étudier 1’évolution de la précipitation secondaire au cours du traitement thermique

d’aciers a outils a 5% de chrome.

I — Matériaux étudiés

I — 1 Compositions chimiques

L’¢tude porte sur plusieurs nuances dérivées de 1’acier a outils pour travail a chaud
X38CrMoV5 (AISI HI1). Les compositions chimiques de chaque nuance sont présentées
tableau I.1. Toutes les nuances ont été élaborées par la société Aubert & Duval.

Les nuances étudiées peuvent se diviser en deux groupes : les nuances industrielles et les
nuances expérimentales. Les nuances industrielles sont des nuances d’aciers déja

commercialisées par Aubert & Duval :
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- La nuance industrielle ADC3 (X38CrMoV5), déja étudiée lors de travaux précédents, tant
du point de vue mécanique [1] que du point de vue microstructural [2, 3], est la nuance
référence de cette étude.

- La nuance ES2441 a été développée suite aux travaux de thése de Michaud réalisée a
I’ENSTIMAC [3] afin d’améliorer la compétitivité de la nuance X38CrMoVS5. Cette nuance
sera appelée NiMoV dans la suite de 1’étude, afin de rappeler que 1’influence du couplage

nickel, molybdéne et vanadium sur la précipitation est étudiée a I’aide de cette nuance.

Les nuances expérimentales sont des nuances €laborées pour I’étude présentée ici. Les
compositions chimiques ont ét¢ modifiées par rapport a la nuance de référence X38CrMoV35, de

maniére a ne faire varier la teneur que d’un seul ¢lément.

Nuances C Cr Mo AV Ni Co Si Mn
ADC3 (X38CrMoV5) 035 | 5.11 | 1.21 | 047 | 0.06 - 028 | 0.35

Industrielles
ES2441 (NiMoV) 035 ] 503 | 1.83| 0.72 | 1.67 - 027 | 045
NiNi 035 | 527 | 1.23 | 047 | 2,93 - 028 | 0.35
Expérimentales Mo 0.33 5,1 1.83 | 0.46 | 0.09 - 0.28 | 0.36
Co 035 | 524 | 123 | 047 | 0.07| 2,72 | 027| 0.35

Tableau I.1 : Composition chimique en pourcentage massique des nuances étudiées.

I — 2 Traitements thermiques

Afin de comprendre le réle de chaque revenu sur la précipitation secondaire, deux séries
d’échantillons ont été proposées :

- Tout d’abord, des échantillons ont subi une austénitisation de 0.5h, suivie d’une trempe a

’air, puis d’un revenu de 2h dans une gamme de température variant de 200°C a 550°C.

Cette derniére est la température habituellement choisie pour le premier revenu de ce type

d’acier car elle correspond au pic de durcissement secondaire (figure 1.1).
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Taus/0.5h

Trevl /2h

Recuit Brut de Revenu 1

trempe

Figure 1.1 : Traitements thermiques partiels réalisés sur les nuances étudiées.

- Puis, une deuxiéme série d’échantillons a subi une austénitisation de 0.5h, suivie d’une
trempe a D’air, puis d’un revenu a 550°C pendant 2h suivi d’un second revenu a une
température supérieure a 550°C pendant 2h (figure 1.2). Il s’agit du traitement « industriel »
(dureté adaptée au souhait du client) avec un second revenu au-dela de la température

correspondant au pic de durcissement secondaire.

Taust/0.5h

Trev2 / 2h

550°C /2h

Recuit Brut de Revenu 1 Revenu 2

trempe

Figure 1.2 : Traitements thermiques complets réalisés sur les nuances étudiées.
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| —2 -1 Austénitisation

Afin de mieux appréhender I'influence des éléments d’alliages sur la précipitation
secondaire au cours du revenu, il est important que la quantité¢ de carbone en solution solide
aprés trempe, donc disponible pour la précipitation secondaire, soit la méme pour chaque
nuance. Au cours de 1’austénitisation, les carbures de type MC vont jouer un rdle majeur en
bloquant le grossissement de grains [4, 5]. Le controle de la quantité de ce carbure aprés trempe
est de premicre importance. De ce fait, il a ¢été¢ décidé de calculer les températures
d’austénitisation a I’aide du logiciel ThermoCalc [6] afin d’obtenir apres trempe la méme
quantit¢ de carbures VC non dissous lors de I’austénitisation, et donc la méme quantité de
carbone disponible pour chaque nuance. Le détail des calculs des températures optimales

d’austénitisation est présenté référence [3].

| -2 -2 Revenu

Le tableau 1.2 présente les traitements thermiques appliqués sur les nuances étudiées. La
premicre série de traitements réalisés entre 200°C et 550°C permet de mettre en €évidence les
mécanismes de formation de la précipitation secondaire responsable du durcissement
secondaire. La deuxiéme série de traitements réalisés au-dela de la température du pic de
durcissement secondaire de I’acier X38CrMoV5 (550°C) permet de mettre en évidence les

stades de croissance et de coalescence de la précipitation secondaire au-dela de ce pic.

Premiére série Deuxiéme série
Nuances Taust (°C) Trevi (°C) Trevi (°C) | Trev2 (°C)
980 550°C 595
X38CrMoV5
980 550°C 605
NiMoV 1030 550°C 610
AT °C £ 50°C de 200°C a 550°C
NiNi 1000 550°C 587
Mo 1005 550°C 610
Co 1000 550°C 605

Tableau I.2 : Traitements thermiques appliqués sur chaque nuance du plan expérimental.
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IT — Outils de caractérisation de la précipitation secondaire

II — 1 Diffraction des rayons X (DRX)

Les rayons X ont la propriété d’interagir avec la matiere, et plus particulierement avec les

phases cristallines. Cette interaction permet, entre autre, d’effectuer des analyses
cristallographiques et donc de déterminer la nature des phases qui composent un mélange de

poudres.

Lorsque la condition de diffraction définie par Bragg est satisfaite : 2dwsin =nA, un
seul des deux paramétres 0 et A peut étre arbitrairement fixé. Le choix du paramétre variable
va définir deux types de méthodes de diffraction des rayons X :

— La méthode de Laue : 0 fixé, A variable.

— La méthode du cristal tournant et méthode des poudres : A fixéet 0 variable.

La méthode des poudres a été utilisée au cours de cette étude. Elle est basée sur la mesure
de I’intensité diffractée par un échantillon en fonction de 1’angle 2 0 entre le faisceau incident
et le faisceau diffracté. Apres un balayage angulaire en 2 0 , un ensemble de raies de diffraction
est observé, chaque raie étant caractéristique d’un plan cristallographique de [’espéce
diffractante. L’appareil utilis¢ pour effectuer cette analyse est un diffractometre PHILIPS
X’PERT PRO a porte-échantillon tournant. I est équipé d’une anticathode en cuivre, d’un
monochromateur pour s’affranchir de la fluorescence du fer et d’un détecteur ponctuel. La

figure 1.3 schématise la configuration utilisée pour caractériser la poudre de carbures.

Les différentes tentatives de caractérisation des carbures dans un échantillon massif par
DRX classique n’ont pas donné de résultats exploitables. La faible fraction volumique de ces
carbures est le facteur principal qui rend impossible 1’utilisation de cette technique, que ce soit
en réflexion ou en transmission. De plus, certains pics de diffraction intenses dus aux carbures
sont positionnés aux environs des pics de la matrice. De ce fait, une méthode d’extraction des
carbures sous forme de poudre a été¢ développée au sein du laboratoire a partir des travaux

antérieurs de Kim et al. [7].
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Detecteur

Tube a rayons X
Fentes de Fentes de

(fover linéaire)
Soller

Monochromateur courbe

Fente de
Masque Fente
divergence .. .
g de antidiffusion
faisceau Porte échantillon

Figure 1.3 : Configuration expérimentale utilisée.

Les carbures sont extraits par dissolution électrochimique de la matrice (figure 1.4).
L’¢lectrolyte est une solution aqueuse contenant 150 g/I de citrate de sodium, 12 g/l de bromure
de potassium et 300 g/l d’acide citrique [7]. Pendant la dissolution, une densité de courant de
200 mA/cm” est appliquée. Le substrat récupéré est mis dans une solution d’acide phosphorique
(2 volumes d’acide pour un volume d’eau) afin de dissoudre les ¢léments métalliques sans
attaque chimique des carbures [7]. Pendant la dissolution, des bulles de gaz (H) émanent du
mélange. L arrét de I’émanation des bulles signifie que la dissolution compléete des constituants
métalliques est atteinte. Apres plusieurs cycles de filtrage et rincage a 1’eau distillée et au
méthanol, les carbures sont récupérés sous forme de poudre. Apres le séchage, ils sont pesés
afin d’évaluer leur fraction massique. La poudre est ensuite analysée par DRX. Les pics de
diffraction sont ensuite analysés de maniére a en déduire qualitativement la nature des phases

en présence (comparaison avec les fiches JCPDS).

Electrode
Alimentation L
de référence
Echantillon électrique (graphitc) Poudre

de carbures

/

Electrolyte —

Figure 1.4 : Montage expérimental d’extraction des poudres de carbures.
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II — 2 Caractérisation par microscopie électronique en transmission (MET)

La microscopie électronique en transmission (MET) permet d’observer des échantillons
avec différents types d’imagerie, a des échelles pouvant différer de plusieurs ordres de
grandeurs. Les échelles atteintes par cette technique permettent de caractériser la précipitation

durcissante dont la taille n’exceéde pas quelques dizaines de nanometres.

[l —2-1Imagerieen MET

Toutes les observations par MET ont été réalisées sur un microscope du CEMES-CNRS a
Toulouse (Centre d’Elaboration des Matériaux et d’Etudes Structurales) de type JEOL 2010

sous une tension accélératrice de 200 KV.

Dans le cas d’un matériau cristallin, I’interaction entre le faisceau d’électrons incident et la
matiere conduit a la formation de plusieurs faisceaux diffractés. Ces faisceaux sont focalisés par
la lentille objectif du microscope pour former un cliché de diffraction dans son plan focal
image. Ce cliché de diffraction est fonction de I’orientation cristallographique locale de la
microstructure. Une image contrastée est obtenue en sélectionnant un des faisceaux du cliché de
diffraction grace au diaphragme de contraste, situé dans le plan focal image. A ’aide de ce
diaphragme, il est possible de sélectionner le faisceau transmis ou un faisceau diffracté.
Lorsque le faisceau transmis est sélectionné, les informations contenues dans celui-ci
apparaissent en clair sur I’image alors que les informations contenues dans les faisceaux
diffractés apparaissent en sombre. Dans ce cas, le mode d’imagerie est appelé champ clair, c’est
le mode d’imagerie "classique" (figure 1.5). Maintenant, dans le cas ou le faisceau diffracté est
sélectionné, par exemple celui correspondant aux précipités, ceux-ci apparaitront en clair alors
que le reste de I’image restera sombre. Ce mode d’imagerie est appelée champ sombre (figure

L5).
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Figure 1.5 : Formation de I’image d’un défaut. (a) en champ clair, (b) en champ sombre.

Il —2 - 2 Diffraction Electronique en Transmission (DET)

La diffraction électronique est basée sur le principe de 1’onde associée, énoncé par De
Broglie en 1924. L’avantage de cette technique est que la gamme d’énergie du rayonnement
¢lectronique utilisable pour 1’étude des matériaux est beaucoup plus large que celle des rayons
X. L’information contenue dans un cliché de diffraction dépend a la fois de 1’objet observé,
mais ¢également de la géométrie du faisceau incident. Les principaux modes de diffraction
utilisables sont :

—La diffraction en faisceau paralléle, ou diffraction en aire sélectionnée, ou la zone

diffractante est limitée par un diaphragme de sélection d’aire. C’est le mode généralement

utilisé sur les échantillons minces.

— La microdiffraction, variante du mode précédent qui permet, a I’aide d’un faisceau

incident trés fin, d’obtenir des diagrammes de diffraction a partir d’objets de tailles

nanométriques.

—La diffraction en faisceau convergent, qui permet d’étudier plus finement des régions

homogenes.

Il —2 -3 Préparation des échantillons

Les échantillons destinés a I’observation par MET doivent étre suffisamment minces afin
d’étre transparents aux électrons, mais doivent conserver leur intégrité pour étre représentatifs
du matériau massif. Pour cela, un soin tout particulier doit étre apporté a la préparation, étape
qui cautionne la qualit¢é de 1’observation. Ainsi, les lames minces sont des échantillons

extrémement fins (quelques dizaines de microns) directement observables au MET.
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Tout d’abord, la lame mince est prélevée par électroérosion dans un cube de 8 cni. Une
épaisseur de 50 um est atteinte par polissage mécanique. La derniére étape qui consiste a
amincir de maniere extréme le centre de la lame est réalisée par polissage électrochimique.
L’amincissement est alors localisé et le diametre de la zone amincie (trou + parties minces
transparentes aux é€lectrons) est compris entre 100 et 500 um. L’opération est réalisée avec un
appareil de type TENUPOL dans les conditions suivantes :

— Electrolyte A2 (éthanol, 2-Butoxyethanol, acide Perchlorique 60%).

— Bain maintenu a une température de -10°C.

— Intensité appliquée a la cellule de 500 mA.

Les différentes étapes de la préparation sont schématisées sur la figure 1.6 :

Microtrongonnage > qgs 1/10 mm
1 mm

Polissage
mécanique
Epaisseur
Dépot de la lame sur Amincissement <50 um
une grille de cuivre électrolytique

Figure 1.6 : Représentation schématique de la méthode de préparation des lames minces [2].

IT — 3 Caractérisation par diffusion de neutrons aux petits angles (DNPA)

Les expériences de diffusion de neutrons aux petits angles (DNPA) ont été réalisées au
Laboratoire Léon Brillouin du CEA de Saclay. Cette technique permet d’avoir accés a la
fraction volumique ainsi qu’au rayon moyen des précipités tout en s’affranchissant des

hétérogénéités du matériau [8§].

Il —3- 1 Aspects théorigues dela DNPA

La DNPA consiste a envoyer un faisceau monochromatique et collimaté de neutrons sur un

échantillon et a mesurer la distribution du faisceau diffusé dans un domaine de petite ouverture
(environ 5°). La direction de diffusion est caractérisée par le vecteur de diffusion q défini par

I’équation (I.1) :

_4rsinf

(L1)
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Avec A lalongueur d’onde et 2 0 ’angle de diffusion.

La diffusion des neutrons par la mati¢re résulte de deux interactions distinctes liées aux
caractéristiques du neutron :

— Une interaction nucléaire entre le neutron et le noyau des atomes. Cette interaction est
caractérisée par un paramétre b appelé longueur de diffusion. Ce paramétre varie d’un
¢lément a 1’autre mais le caractére quasi-ponctuel de I’interaction le rend indépendant du
vecteur de diffusion q.

— Une interaction magnétique entre le moment magnétique du neutron et celui de 1’atome
qui dépend du spin des électrons des couches non totalement remplies. Du fait de la nature
¢lectronique de cette interaction, elle se traduit par un facteur de forme magnétique variant
en fonction de q (comme aux rayons X), a la différence des longueurs de diffusion

nucléaire.

Les aciers étudiés étant constitués d’une matrice ferromagnétique, les deux contributions
(nucléaire et magnétique) sont observées pour la matrice. La majorité des précipités (mis a part

les carbures de fer qui sont magnétiques) ne contribuent qu’a I’interaction nucléaire.

Diffusion nucléaire

La section efficace de diffusion différentielle exprime la probabilité qu’un neutron incident

soit diffusé dans un angle solide d€2- Dans un systeme cristallin compos¢ de N atomes de

longueur de diffusion b; et de position 1, la section efficace s’écrit [8] :

dQ

2

dz iqr;
o 2k (12)

Cette section efficace différentielle est la somme de deux contributions :
— Une contribution incohérente liée a la présence d’isotopes ou de spins nucléaires non nuls.
—Une contribution cohérente qui est seulement fonction de la longueur de diffusion

moyenne de tous les isotopes et de tous les spins de 1’espece considérée.
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Dans le cas de la diffusion aux petits angles, la section efficace de diffusion nucléaire des

précipités s’écrit :

2

d= i

— =||Apy€" AV 1.3
dQ N \;[ £ Nucl ( )

Avec Apnu le contraste nucléaire défini par :
bl by
APy =0 e (1.4)
B A

Ou b Pnyar et b? nual sont respectivement les longueurs de diffusion nucléaire du précipité et

de la matrice, et VP, et V%, leurs volumes atomiques respectifs.

En considérant une solution diluée de sphéres de rayon identique Ry, ce systeme peut étre

représenté par la diffusion d’une seule sphere de rayon R dans un volume V :

>

=— =(a
dQ (

£ Nucl )ZVZFZ(qar) (15)

Nucl

. 2
3+ sin R, — gR, cos R, } L6)

Avec F(Q,1) = { (@R )

Ou F(q, r) est le facteur de forme pour une sphere.

Pour une distribution de particules sphériques de différentes tailles, 1’intensité diffusée
devient :

e dx

| = _— R )h(R
L a6 (@ RIN(R)ar (17)

Nucl

Avec h(R) la fonction de distribution des particules.

Diffusion magnétique
La matrice étant ferromagnétique, il y a donc une interaction entre le spin du neutron et le

moment magnétique des atomes. Cette interaction dépend alors de I’angle avec le vecteur de

diffusion q.
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Elle est définie par une longueur de diffusion p, :

2
¥ & A
B 2 A myc” q},{lpm (%)
0

[

Avec o I’angle entre le moment magnétique atomique p et le vecteur de diffusion q,y le
e2
moment magnétique du neutron, - représente le rayon classique de I’€lectron [8, 9] et
4rg,m,C
Wperp la projection du moment magnétique du neutron sur la perpendiculaire au vecteur de

diffusion (figure 1.7), 7#{7) le facteur de forme magnétique (plus exactement la transformée
de Fourier de la densité de spin de I’atome [9]).

Figure 1.7 : Représentation du moment magnétique ll .

En I’absence de champ magnétique extérieur, la diffusion magnétique sera isotrope. Par
contre, si on applique un champ magnétique suffisamment fort pour orienter tous les moments

magnétiques dans la méme direction, ’angle o est alors fixé et il est possible de séparer les
contributions nucléaires et magnétiques.

L’intensité totale diffusée par Np particules s’écrit alors :

2
dr e . igr
o > I(ApNud + APy, SID a)ev dv (1.9)
p=1|v,

Pour des neutrons non polarisés, on sépare les sections efficaces nucléaire et magnétique :

2

2
& & jar . iqr
- Z J.ApNud e’dv| + J.ApMag sin ce'"dV
P4 Vp Vp

(1.10)
Lorsque le vecteur de diffusion & est quasi-paralléle au champ magnétique appliqué
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(o= 0), la contribution magnétique est nulle alors qu’elle est maximale dans la direction
perpendiculaire. Une détermination indépendante de la section efficace de diffusion totale dans

ces directions particulieres permet donc de séparer les deux contributions nucléaire et

magnétique.

Il —3—2 Principedela DNPA

Un échantillon est placé sur le trajet d’un faisceau de neutrons collimaté comme le présente

la figure 1.8:

Echantillon

Figure 1.8 : Schéma de principe d’une expérience de DNPA.

Un faisceau de neutrons diffusé issu de 1’interaction entre 1’échantillon et le faisceau de
neutrons incident est obtenu. L’échantillon est placé au sein d’un champ magnétique saturant

afin de séparer les interactions nucléaires et magnétiques.

Il —3 -3 Traitement des données

Les multidétecteurs sont des compteurs a fils a deux dimensions remplis de BE dont les

dimensions différent suivant les installations utilisées : 64x64 cm? pour PAXE et 128x128cm’
pour PAXY, les deux équipements du LLB utilisés dans le cadre de cette étude. Ces détecteurs
sont constitués de cellules de 1x1cm’. Pour les longueurs d’onde utilisées (0,6nm et 0.9nm), les
distances entre 1’échantillon et le détecteur respectivement de 2m et Sm permettent de couvrir
une large gamme de valeurs de vecteur d’onde q allant de 0,1 & 1,6 nm'. La durée des

acquisitions des spectres est d’environ 1h30 par échantillon.

23



Chapitre I - Programme expérimental

Les données brutes correspondent au nombre d’impulsions regues par chaque cellule du
détecteur rapporté au nombre de neutrons incidents. Les cellules sont repérées par leur couple
(x,y) auquel correspond un vecteur de diffusion q. Le premier travail consiste a regrouper les
cellules en fonction de I’angle de diffusion 6 ou de q. Dans le cas de spectres anisotropes (cas
de I’étude), le regroupement peut étre effectué sur une partie seulement des cellules appartenant
a des secteurs angulaires précis. Afin de séparer la contribution magnétique tout en gardant une
bonne statistique, un premier regroupement a été fait suivant la direction parallele au champ
magnétique et un autre suivant la direction perpendiculaire, sur des secteurs angulaires
d’environ 20°. La figure 1.9 illustre un exemple de spectre obtenu lors des expériences

effectuées par DNPA.

Figure 1.9 : Spectre brut obtenu en DNPA en présence d’un champ magnétique saturant.

Le signal mesuré comprend la contribution du porte-échantillon, toutes les contributions
cohérentes et incohérentes, affectées d’un coefficient c(A) propre a I’appareillage et aux
conditions expérimentales. Deux exemples de courbe brute (Ipmee €n fonction de q) sont

présentés en annexe A.

L’intensité mesurée peut étre écrite de la maniére suivante :

1 (dz 1 (dx
B I E Il 10
Avec C(1)= ®(1)AE(1)AQ (1.12)

ou @(A) est le flux de neutrons incidents, A la section irradiée, EQ) I’efficacité des cellules,
AQ 1’angle solide d’une cellule, Tr le facteur de transmission de I’échantillon d’épaisseur e et

I, 1a contribution du porte-échantillon.

24



Chapitre I - Programme expérimental

Afin d’extraire la seule contribution des précipités, les corrections suivantes ont été
apportées :
- La contribution du porte-échantillon est supprimée en soustrayant I’intensité diffusée par

le porte-échantillon vide :

Iech(q): Im% =1 p.e (I.13)

- Toutes les contributions autres que celles des précipités devraient étre éliminées en
soustrayant 1’intensité diffusée par un échantillon référence (équation 1.15.b). L échantillon
de référence idéal serait un acier de méme composition chimique avec une microstructure
équivalente a toutes les échelles mais sans la précipitation nanométrique. L’état recuit
s’approche au mieux de ces critéres méme si la microstructure est sensiblement différente.
Cet échantillon témoin a été utilisé¢ pour la nuance X38CrMoVS5. Pour les autres nuances,
cette référence n’a pas €té obtenue et a défaut, la contribution du « vide » a été soustraite

(équation I.15.a)

- L’¢étape suivante consiste a déterminer expérimentalement les facteurs de transmission Tr
de I’échantillon par une mesure du faisceau direct 3 6 = 0 avec et sans échantillon. Le

facteur de transmission peut s’écrire sous la forme :

1eal0)

Trech = exp(— /uae) = | (O)
vide

(1.14)
Avec L, est le coefficient d’atténuation linéaire qui dépend des sections efficaces de
diffusion et de la section efficace d’absorption, e 1’épaisseur de I’échantillon.
- La derniére étape est la calibration qui permet de s’affranchir des caractéristiques de
I’appareillage et de transposer en section efficace (barns) les intensités mesurées en nombre
de coups. La méthode utilisée consiste a réaliser une expérience avec un échantillon dont la
section efficace est connue. Pour cela, le plexiglas a été utilisé. Ce matériau présente

I’avantage de produire un signal incohérent et donc plat sur le domaine angulaire étudié.

En résumé, le traitement des données brutes aboutit a I’obtention de 1’intensité corrigée :
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I ech I vide

Tl €en Tlige B

corr | | (1.15.8.)
plexi " vide
Tr plexi 'epl exi Trvide
I ech _ I réf
| _ Trech 'eech Trre’f eref
corr T | | (1.15.b)
plexi __ " vide
Tr plexi 'eplexi Trvi de

Pour chaque échantillon, la courbe Icor = f(q) est obtenue. Cette courbe sera modélisée par
la suite pour accéder aux fractions volumiques et aux rayons moyens des précipités. Si pour la
nuance X38CrMoVS5, I’équation 1.15.b est directement utilisée pour corriger 1’intensité
diffusée, il est nécessaire de retrancher le bruit de fond a I’intensité corrigée pour les autres
nuances (équation 1.15.a). Le bruit de fond est déterminé dans le domaine du spectre de
diffusion pour lequel qR>>1, R étant la taille caractéristique des hétérogénéités que 1’on veut
caractériser. C’est le domaine pour lequel I’approximation de Porod est valable, c’est a dire que
I’intensité diffusée présente un comportement asymptotique en g (relation 1.16). En ajustant
Iq* en fonction de q' par une relation linéaire, il est alors possible d’en déduire le bruit de fond
pour chaque échantillon. Un exemple est donné en figure 1.10 pour la nuance X38CrMoV5
revenue a 500°C. Les valeurs déterminées sont relativement dispersées d’une expérience a
I’autre, mais pour tous les cas, le bruit de fond reste bien inférieur a 1’intensité diffusée aux
petits angles. Pour quantifier I’effet du bruit de fond, un ajustement a été réalisé en considérant
un bruit de fond nul. L’écart maximal sur les fractions volumiques est de 0.1% en valeur
absolue. Pour la nuance X38CrMoV35, les résultats issus de la correction a 1’aide de la référence
a I’état recuit ont été comparés aux résultats issus de la correction en utilisant la loi de Porod.
Les rayons obtenus sont quasiment identiques pour tous les revenus traités (moins de 3%
d’écart) et les écarts obtenus sur les fractions volumiques restent acceptables (moins de 10% en
valeur relative), ce qui montre la validité de la méthode adoptée en absence d’un échantillon de
référence.

1(q)=Pq™ + bdf (L.16)

ou P est une constante et bdf le bruit de fond a déterminer.
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Figure 1.10 : Exemple de détermination du bruit de fond (équation 1.16) pour la nuance

X38CrMoV5 revenue a 500°C

Il —3-4 Exploitation des résultats

Les distributions de tailles des précipités sont supposées de type gaussien autour de la
valeur moyenne. En effet, Mébarki [2] a mis en évidence le caractere gaussien de la distribution
de tailles des précipités dans la nuance X38CrMoV5 par I'intermédiaire d’un comptage de 300
carbures sur des répliques observées en MET. De plus, les conditions expérimentales

permettent d’étudier des précipités de diametre compris entre 1 et 30 nm approximativement.

Lorsqu’une distribution gaussienne h(R) est considérée, 1’intensité diffusée s’écrit :

5 [T h(RV,F(a. R)aR

1 @)= f p(Apfm, +Aplogsin’ a) RV, dR (L.17)
Avec h(R) = ! exp| — (R=R.)’ (1.18)
\/ﬁo- 20‘2

L’ajustement est réalis¢é par minimisation de type Levenberg-Marquardt. Un exemple
d’ajustement sur les intensités corrigées est donné figure I.11. Les paramétres ajustables de ce

modele sont :
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- Le terme indépendant de la taille des particules noté C :

¢ Pour le signal perpendiculaire au champ magnétique (o = n/2) :
C=f,|Ap2y + A0 (1.19)
e Pour le signal paralléle au champ magnétique (o = 0) :
C=f,[A0%] (1.20)

- Le rayon moyen R , des particules,

- dR, la demi-largeur a mi-hauteur de la distribution gaussienne.

00— T T T T 1

1 . X38CrMoV5 550°C-595°C

= Expérience
6 - — Calcul .

In (1)

-4 ! | ! | ! | | ! | ! |

— T r
00 02 04 06 08 10 12 14 16 1.8

g (nm™)

Figure I.11 : Exemple d’ajustement de 1’intensité corrigée en fonction de q pour la nuance

X38CrMoVs5.

Il —3-5 Nature chimigue des précipités

La détermination indépendante de la section efficace de diffusion totale dans les directions

perpendiculaire et paralléle au champ magnétique permet la séparation des deux contributions
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nucléaire et magnétique. Le rapport A de ces deux intensités diffusées est reli¢ au rapport des

contrastes par :

1(q) (Ap Jz
A= —FE = 14| — 1.21
1) e

Avec Ap,.,, le contraste d’origine magnétique, et Ap,, le contraste d’origine nucléaire

sont donnés par :

b,fiag b;”\ag
Ap mag = VP - Vm
at at
P m
APy = -2 (1.22)
Vat Vat

Ou b " et b™ sont respectivement les longueurs de diffusion du précipité et de la matrice.V,

et Vi représentent les volumes atomiques respectifs du précipité et de la matrice.

Le rapport A varie en fonction du vecteur d’onde q quand le matériau présente différentes
populations de précipités et lorsque ces particules présentent des inhomogénéités de

composition. Les évolutions de A en fonction de q renseignent donc sur la nature chimique des

précipités étudiés (tableau 1.3).

Carbures FesC CriCs VvC
A 1.3 34 2.2

Tableau 1.3 : Rapport des contrastes théoriques A pour les carbures susceptibles de précipiter
dans les aciers a 5% de chrome [2, 3].

Il —3 -6 Fractions volumiques

La fraction volumique précipitée se déduit de la constante C introduite au paragraphe I1-3-4,

donnée par les ajustements, a conditions que les contrastes soient déterminés. Le calcul de la
fraction volumique des précipités peut se faire de deux manieres :
- Une hypothese sur la nature chimique des précipités est faite. Le calcul est réalisé, soit a
partir de Dintensité paralléle, soit a partir de 1’intensit¢ perpendiculaire au champ

magnétique. Il est préférable d’effectuer le calcul a partir de Iintensité¢ diffusée
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perpendiculaire au champ magnétique car cette intensité est plus intense. A partir de
I’équation (I1.19), on en déduit la fraction volumique d’un type de précipité.

- L’hypothése des « trous magnétiques » est émise. Les précipités sont supposés non
magnétiques et agissent donc comme des «trous magnétiques » dans la matrice

ferromagnétique [10]. Dans ce cas, le contraste magnétique Ap,,, est directement

proportionnel a la longueur de diffusion magnétique de la matrice (b, équation (1.22)).

La fraction volumique est calculée :

perp para

[ h(RV.F (g, R)dR b
1(0) = £, (Ap2e ) APppy = ——2 12
(CI) p( Prag ) jgo h(R)\/de €t 8P mag v (1.23)

La fraction volumique ainsi obtenue est une fraction volumique globale des précipités

puisque le terme Ap,,, caractéristique de la nature chimique du précipité, a disparu de

I’équation (1.23).

Les barres d’erreur sur les tailles déduites des affinements ont été estimées a environ 10%
autour de la valeur moyenne. Ces erreurs sont liées d’une part a la statistique de comptage et
d’autre part au choix du modéle d’ajustement (morphologie de la particule et distribution
adoptée autour de la valeur moyenne). L’ incertitude est estimée en faisant une moyenne sur les
différentes combinaisons « rayon moyen/écart type » qui donnent un ajustement acceptable.
Pour les fractions volumiques calculées par la méthode des trous magnétiques, une méthode
identique a été appliquée. Les valeurs extrémes données par les différentes combinaisons
trouvées sur un méme échantillon nous donne une erreur de 10% autour de valeur moyenne de
la fraction volumique. En revanche, pour les fractions volumiques estimées a 1’aide des
contrastes, pour lesquelles la composition chimique des précipités doit étre connue,
I’incertitude est plus importante car la composition chimique exacte est difficile a atteindre
expérimentalement. Plus précisément, pour les carbures de vanadium peu substitués,
I’incertitude reste égale a 10% alors qu’elle peut étre estimée a 20% au maximum pour les
carbures de fer et de chrome par comparaison avec le résultat donné par la méthode des trous

magnétiques.
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II1 —4 La sonde atomique tomographique 3D

La sonde atomique tomographique (SAT) est un instrument qui permet, grace a 1’utilisation
de ’effet de champ, d’explorer et d’analyser la matiére a 1’échelle de 1’atome. Les expériences
de SAT ont été réalisées au sein du Groupe de Métallurgie Physique de 1’Université de Rouen

(GPM).

Il —4—1Principe

La SAT utilise le phénoméne physique de I’ionisation par effet de champ [I11].
L’échantillon métallique est préparé sous la forme d’une pointe extrémement fine (le rayon de
courbure n’est que de quelques nanometres) et refroidie a une température de 80K. La SAT
permet d’accéder a la composition du matériau étudié, grace a un tube de spectrométrie de

masse a temps de vol.

Si le potentiel appliqué a I’échantillon est €élevé, le champ ¢€lectrique devient assez intense
pour évaporer les atomes de la surface de 1’échantillon. Afin de contréler et de connaitre
précisément ’instant auquel les atomes sont arrachés de la surface, un potentiel impulsionnel
Vp est superposé au potentiel continu Vdc. La somme (Vp + Vdc) est réglée de telle sorte que
le champ appliqué soit égal au champ d’évaporation des atomes. Un détecteur a localisation
spatiale est placé a une distance D de I’échantillon. En mesurant la durée de vol des ions sur
cette distance D, et connaissant le potentiel appliqué a la pointe, il est possible de déterminer
conjointement la masse et la localisation de I’ion a quelques dixiémes de nanométres pres.
Combinée a I’analyse en profondeur, une reconstruction en 3D du volume analysé est obtenue

(figure 1.12) [11].

En effectuant une projection inverse, il est possible de calculer la position qu’occupaient ces
atomes a la pointe. La nature chimique des atomes arrachés a 1’échantillon est ainsi connue,
ainsi que leur distribution dans chaque couche sondée. En raison du grandissement important
du microscope, la résolution spatiale latérale obtenue est de quelques dixiémes de nanomeétres

seulement.
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Figure 1.12 : Principe de la sonde atomique tomographique 3D.

Il —4 —2 Préparation des échantillons

Les échantillons sont préparés par polissage électrolytique. La méthode d’amincissement
utilisée est la méthode de I’anode soluble. L’échantillon, initialement découpé sous forme
d’allumette de section carrée de 0.3mm de coté, est plongé dans un bécher d’électrolyte
compos¢ de 10% d’acide perchlorique et de 90% d’éther monobutylique de I’éthyléne glycol.

La cathode est en or.

L’anode (I’échantillon), portée a un potentiel de 30V, est régulierement déplacée de bas en
haut a travers la surface de 1’électrolyte. Ce mouvement entraine la formation d’un col au
milieu de 1’échantillon qui, une fois affiné, provoque la rupture de celui-ci en deux morceaux
identiques et utilisables. Les échantillons sont ensuite retaillés a 1’aide d’une micro-loupe
suivant la méme technique afin d’obtenir un rayon de courbure a I’extrémité de 1’ordre de 10 a
50nm. Enfin, extrémité de la pointe est caractérisée par MET afin d’analyser le rayon de

courbure de la pointe, la présence d’oxydes en surface ou d’inclusions.
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IT — S Syntheése

Les techniques de caractérisation présentées dans ce chapitre permettent de couvrir une

gamme allant de I’échelle atomique a 1’échelle du grain (figure 1.13). Cette gamme d’échelle est

pertinente dans I’étude de la précipitation secondaire.

SAT/MI

DNPA

MET

DRX

100pm

10pm

Ipm

100nm

10 nm Inm

0.1nm

>

Figure 1.13 : Echelles de caractérisation pour chaque technique d’investigation utilisée.

Enfin la complémentarité de ces techniques d’investigation permet d’avoir acceés a des

informations de premier ordre sur la précipitation secondaire, telles que la taille et la forme des

précipités, ainsi que leur nature chimique, leur fraction volumique et leur densité (tableau 1.4).

Techniques d'investigation Taille Forme Fraction volumique Densité Chimie
MET X X X
DRX X X
DNPA X X X X
SAT X
MI X X
BILAN X X X X X
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IT1I — Plan expérimental

Le tableau 1.5 présente le plan expérimental suivi au cours de la these.

Etats thermiques

Techniques d'investigation

Nuances Durée de l'austénitisation : 30min
MET DRX DNPA SAT
Durée des revenus : 2h
Trempé a I'eau (Austénitisation a 980°C X X
Trempé a l'air (Austénitisation a 980°C) X X X X
Revenu 200°C X
Revenu 250°C X X
Revenu 300°C X X
X38CIMoV'S Revenu 350°C X X X
Revenu 400°C X X
Revenu 450°C X X
Revenu 500°C X
Revenu 550°C X X X X
Revenu 550°C + 595°C X X
Revenu 550°C + 605°C X X
Trempé a l'air X X X
NiMoV Revenu 200°C X
Revenu 250°C X X
NiNi Revenu 300°C X
Revenu 350°C X X X
Mo Revenu 400°C X
Revenu 450°C X X
Co Revenu 500°C X
Revenu 550°C X X X
Revenu 550°C + Trev2 X X

Tableau LS5 : Plan expérimental.
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Le plan expérimental permet a la fois 1’é¢tude de la séquence de précipitation au cours du
revenu jusqu’a la température du pic de durcissement secondaire et de suivre 1’évolution de la
précipitation au-dela de cette température dans toutes les nuances d’aciers étudiées. Les
nuances NiMoV, NiNi, Mo et Co ont toutes été¢ étudiées suivant les mémes états thermiques.
Cependant, les températures d’austénitisation et du deuxiéme revenu varient suivant les
nuances. Ces températures ont été présentées tableau 1.2. Aprés 1’austénitisation de toutes les
nuances, la fraction molaire de carbures VC présents est théoriquement de 0.4%, afin d’obtenir

la méme quantité de carbone disponible dans chaque nuance [3].
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Chapitre II - Caractérisation de la précipitation a

I’échelle nanométrique

Les techniques expérimentales présentées au chapitre I sont utilisées pour mettre en
¢vidence 1’évolution des carbures nanométriques se formant au cours du revenu d’aciers
martensitiques. L’influence des ¢léments d’alliages carburigénes (Mo, V) et non carburigénes

(Ni, Co) sur la cinétique et la nature de la précipitation est également observée.

Les informations obtenues a 1’aide de ces différentes techniques complémentaires
renseignent sur la morphologie, la taille, la fraction volumique, la densité et la nature chimique
des précipités. Les évolutions de ces parametres au cours du traitement thermique de revenu
permettent de mettre en évidence les mécanismes mis en jeu lors de la précipitation des
carbures responsables du durcissement lors du premier revenu et de comprendre 1’évolution des

tenues mécaniques au cours du deuxiéme revenu.

Dans une premicre partie, une étude bibliographique sera menée afin de faire le point sur les
travaux réalisés sur les aciers martensitiques a 5% de chrome. La deuxiéme partie de ce
chapitre sera consacrée a I’étude de 1’évolution de la micro et nanostructure dans la nuance de
référence X38CrMoV5 au cours des traitements thermiques d’austénitisation, de trempe et de
revenu. Enfin, la derniére partie de ce chapitre mettra en évidence I’influence d’éléments
d’alliages tels que le nickel, le molybdéne, le vanadium et le cobalt sur 1’évolution de la

précipitation secondaire comparativement a la nuance de référence.
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I — Séquence de précipitation dans les aciers a 5% de chrome

I — 1 Précipitation au cours du recuit

La structure des aciers a outils a I’état recuit est constituée par un agrégat de ferrite plus ou
moins alliée et de carbures dont la nature chimique dépend de la composition chimique initiale

de I’acier.

La figure II.1 présente un diagramme d’équilibre de 1’acier X38CrMoV5 calculé a I’aide du
logiciel de calcul thermodynamique ThermoCalc [6]. Les carbures présents a 1’équilibre au
cours du recuit a 850°C réalisé sur la nuance X38CrMoV5 sont de type MC et Mp3Cs. Dans le
méme acier a 1’état recuit, Mébarki [2] montre la présence de cémentite (M3C), de carbures de
molybdéne (M,C), de carbures de chrome (M»;Ce) et de carbures de vanadium (MC). Par
ailleurs, I’ajout de molybdeéne (X38CrMoV5-3) favorise la précipitation de carbures riches en

molybdeéne de type M¢C [12].

1500 | | | | |
1400 =
1300 L
1200 Y L
—~ 1100 -
¥
~ 10004 L
[

a+y+ + MC + M,;C¢
800
o+ MC + M;Cq
700 -
600 -
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@ 0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5
wt%C

Figure II.1: Diagramme d’équilibre calculé a I’aide de ThermoCalc [6] de I’acier
X38CrMoVs5. [3]

I -2 Précipitation lors de la trempe

11 existe deux familles de carbures présents dans un acier brut de trempe :
- Les carbures primaires issus du recuit. En effet, la mise en solution des carbures primaires
dépend des conditions d’austénitisation et de la solubilité des carbures. Les carbures de type

M;C commencent a se dissoudre dés 800°C tandis que les carbures My3Cq se dissolvent a
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partir de 900°C [13]. Par contre, les carbures du type MC sont beaucoup plus résistants a la
mise en solution. Dans un acier X38CrMoV5, Michaud [3] a déterminé a I’aide de
ThermoCalc [6] une fraction molaire de 0.4% de carbures MC non dissous apres une
austénitisation a 980°C. En effet, il est nécessaire de garder aprés austénitisation des
carbures MC car ils évitent le grossissement exagéré des grains austénitiques.
- Les carbures précipités lors de la trempe. La précipitation de carbures Mb.4C et M3C peut
avoir lieu lors de la trempe et peut étre issue :
¢ D’une transformation bainitique lors d’un refroidissement peu sévere. En effet, au
cours du refroidissement, lorsque la température est comprise entre 550°C et 350°C,
la bainite supérieure peut apparaitre sous forme de lattes séparées par des carbures
de fer allongés. A une température inférieure a 350°C, la bainite inférieure peut se
former. Dans ce cas, en plus de la présence de carbures de fer interlattes, la bainite
contient des carbures de fer intralattes soit sous forme de plaquette soit globulaire
[14].
e De I’autorevenu de la martensite. En effet, les premiéres fractions de martensite
peuvent se trouver a des températures suffisantes pour subir 1’équivalent d’un début
de revenu [15]. Krzanowski [16] a mis en évidence dans un acier 0.15%C- 5%Cr-
1.5%Mo-1.25%W-1%Si-0.5%V-0.3%Mn la présence de cémentite intralatte apres
une austénitisation a 1010°C suivie d’une trempe a I’huile. Cette précipitation est
apparue lors de I’autorevenu de la martensite car cet acier présente une température

Ms suffisamment élevée pour favoriser ce phénomene.

Dans I’acier X38CrMoVS5 a 1’état trempé, Mébarki [2] a mis en évidence la présence de
carbures M3C, M23Cs et MC en faible proportion. Les carbures M;C ont également été mis en

évidence par Michaud [3] par microscopie électronique a balayage (figure 11.2).

Figure I1.2 : Microstructure de I’acier X38CrMoV5 brut de trempe [3].
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I — 3 Précipitation au cours du revenu

La littérature fait état d’une dispersion importante des résultats sur les carbures dans les

aciers a outils a 5% de chrome. Les phénomenes sont extrémement complexes en raison de la

finesse des précipités et la présence simultanée de plusieurs éléments carburigénes tels que le

chrome, le vanadium et le molybdéne [12].

Le tableau II.1 présente les résultats accessibles issus de la littérature des carbures présents

apres revenu dans les aciers a 5% de chrome. La majorité des travaux font état de la présence

des carbures MC, M;C; et M3C apres revenu. De plus, 1’ajout de molybdeéne permet la

précipitation de carbures M¢C ou M,C.

Auteur

Année

Température

d'austénitisation (°C

Température de

revenu (°C)

Carbures identifiés

apres revenu

Delagnes [1] 1998 550 + (590 a 620) MC; - M3C - MC
M¢ébarki [2] 2003 980 550 + (580 2 640) | MC - M/C; - M;3C - MG
Michaud [3] 2006 550 + 605 MC - M/Cs - M;C - M23Ce
500 et 550 M;C
Lévéque [13] 2003 1025
650 et 750 MC
Dobrzanski et al. 510 MC - Mp3Cq — M5C5
2004 1060
[17] 660 MsC - MC - M3C - M;C5
550 + 610 M,C - MC
Sonderegger et al.
18] 2006 1060 550+ 610 + 650 M,C - MgC — M23Cs
550+ 610+ 680 [ MC - MgC - M»3Cq - M7C;
370 M;C
Krzanowski [16]| 1986 1010 480 M,C
590 MC - M;C;
Glimpel et al. [19] 1984 1040 <600 M;C - MC — M(C

Tableau I1.1 :

Carbures identifiés lors du revenu des aciers a outils a 5% de chrome.

Dans les aciers contenant 5 a 12% de chrome, les carbures identifiés sont MsC et M-C;,

alors que dans les aciers alliés présentant une teneur en vanadium supérieure a 0.5%

(X40CrMoV5-1), les carbures MC sont essentiellement présents. Le carbure secondaire M;Cs

rencontré dans les aciers a outils a 5 et 12% de chrome reste stable a toutes les températures de
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revenu [12], jusqu’a ce que 1’équilibre soit atteint avec la précipitation des carbures M;Cq. La
transformation M 7C; — My3C¢ se déroule alors soit via un mécanisme in-situ, soit par

germination séparée [20].

I — 4 Influence des éléments d’alliages sur la précipitation

Les éléments d’alliages se divisent en deux familles :
- Les ¢éléments carburigénes qui vont jouer essentiellement sur la nature chimique et sur la
structure cristalline des carbures.

- Les ¢éléments non carburigénes qui vont influencer la cinétique de précipitation des

carbures.

| —4 -1 Leséémentscarburigenes

Les éléments carburigénes intervenant dans 1’étude tels que le chrome, le molybdéne et le
vanadium ajoutés a l’acier séparément ou conjointement au carbone, ont de multiples
influences [13]:

- Présence de carbures insolubles qui ralentissent le grossissement de grain austénitique.

- Précipitation de carbures secondaires au revenu entre 500°C et 600°C qui entraine le

durcissement secondaire.

- Difficult¢ de remise en solution compléte des carbures lorsque les proportions de

I’élément métallique et du carbone augmentent, ce qui rend difficile voire impossible

I’affinage des carbures par traitement thermique.

Le chrome est un ¢lément alphageéne qui joue un rdle essentiel sur ’amélioration de la
trempabilité de 1’acier. I forme des carbures M23Cs €t M7C; qui participent a la résistance a
I’abrasion et s’opposent au grossissement de grain lors de I’austénitisation. Il provoque par
ailleurs un certain retard a I’adoucissement lors du revenu, ce qui améliore la résistance a
chaud. Il entraine également une trés forte résistance a 1’oxydation a haute température [13]. Le
chrome peut se substituer aux autres ¢léments d’alliages dans la composition des carbures. En
effet, Fishmeister et al. [21] ont mis en évidence la substitution du molybdéne par le chrome
dans des carbures M >C dans des aciers a outils. Ces résultats sont en accord avec les travaux de
Rong et al. [22] qui ont également montré la présence de chrome dans les carbures MC. De

nombreux travaux [23-26] font également état de la forte substitution du fer par le chrome dans
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la cémentite. La solubilité du chrome dans la cémentite étant toutefois limitée, une sursaturation

de la cémentite en chrome entraine sa dissolution au cours du revenu.

Le molybdene est trés carburigene. Il augmente la trempabilit¢ a condition que la
température d’austénitisation soit suffisante pour assurer la dissolution partielle ou totale des
carbures primaires. Il contribue également au durcissement par solution solide. Lors du revenu,
le durcissement secondaire est attribué a la précipitation de carbures MeC [13]. Mébarki [2] a
montré que, dans I’acier X38CrMoV5, les carbures M,C présents apres recuit sont remis en
solution lors de 1’austénitisation a 980°C et ne sont pas reformés lors des revenus apres trempe.
De plus, Michaud [3] a montré que 1’ajout de 2.7% de molybdéne dans le méme acier provoque

la précipitation de carbures primaires et secondaires FesMosC.

Le vanadium est un élément important dans les aciers a outils pour 1’obtention d’une bonne
dureté a chaud et d’une bonne résistance a I’usure en raison de la présence de particules tres
dures de carbures de vanadium. Les propriétés tribologiques de ces carbures sont par ailleurs
trés appréciées pour les applications outillages. De petites additions, voisines de 0.2% en
masse, sont trés efficaces pour éviter le grossissement de grains lors du traitement thermique
[13]. Le vanadium a une trés faible solubilité dans la matrice, ce qui facilite la précipitation des
carbures MC [27]. Janovec et al. [28] ont étudié I’influence de la composition de 1’acier en
vanadium sur la précipitation au cours du revenu dans des aciers faiblement alliés au chrome et
vanadium. Ils ont mis en évidence que le vanadium favorise la dissolution de la cémentite au

cours du revenu, diminue la température de début de précipitation des carbures M7Cs mais se

substitue peu au fer et au chrome respectivement dans les carbures M;C et M;Cs.

| —4 -2 Lesd@éments non carburigenes

Les éléments non carburigénes intervenant dans 1’étude tels que le cobalt et le nickel sont
caractérisés par une faible solubilité dans les carbures mais possédent une influence sensible sur

les cinétiques de précipitation des carbures.

Le cobalt se trouve principalement en solution solide dans la matrice. Il augmente la
température du liquidus, ce qui permet d’effectuer 1’austénitisation a des températures plus
¢levées et par voie de conséquence de mettre une quantité plus importante d’¢léments d’alliages

en solution.
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L’effet du cobalt sur la précipitation des carbures est multiple [22] :

- Il limite la formation de cémentite autorevenue qui précipite au cours de la trempe en
dessous de la température Ms.

- Il affine la dispersion des carbures secondaires qui se forment au cours du revenu et
favorise la formation de clusters [21]. En effet, le cobalt augmente 1’activité du carbone
dans la ferrite [22, 29].

- Il retarde le survieillissement de ’acier au-dela du durcissement secondaire [13]. Rong et
al. [22] ont montré que le cobalt diminue la vitesse de coalescence des carbures secondaires
au cours du sur-revenu. En effet, le cobalt diminue la diffusivité du carbone et des éléments

d’alliages dans la ferrite [22].

Le nickel a une influence favorable sur la trempabilité et la résistance aux chocs. Le nickel
contribue également au durcissement par solution solide [30]. Cependant, son influence est
défavorable sur la résistance au revenu, en liaison avec son incidence sur I’augmentation de la
cinétique de diffusion du carbone [13]. En effet, Yin et al. [31] ont mis en évidence que le
nickel diminue la solubilité du chrome en solution solide, permettant une distribution plus fine
des précipités. De plus, le nickel diminue la solubilité du carbone dans la solution solide [30].
Michaud [3] a mis en évidence que le nickel accélére la coalescence des carbures secondaires.
Ce phénomene va engendrer une diminution de la durée de vie en service (550°C) des aciers a
5% de chrome. Cependant, le nickel améliore la résistance a la rupture par clivage et diminue la

température de transition fragile-ductile [32].

I -5 Syntheése

Les processus thermodynamiques et cinétiques lors de la précipitation des carbures dans les
aciers a outils sont tres complexes et demeurent tres discutés dans la littérature. Les équilibres
mis en jeu dépendent fortement de la composition et de la teneur en ¢éléments d’alliages et
surtout de leurs interactions. La formation des carbures dans les aciers alliés se réalise
généralement suivant deux mécanismes :

- La germination in-situ : la germination des carbures se déroule sur un carbure préexistant.

Krzanowski [16] a mis en évidence la précipitation de carbures MyCs sur les particules de

cémentite qui joue le role de « puits » de carbone et de chrome, car la cémentite s’enrichit

en chrome au cours du revenu [16].
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- La germination séparée : la germination et la croissance se font a partir d’amas d’atomes
en solution qui sont des sites €nergétiquement favorables. La germination séparée est
fonction de la solubilité du carbone dans la martensite. Vyrostkova et al. [33] ont montré la

germination séparée des carbures MsC et MC dans des aciers a 2.5% de chrome.

Les séquences de précipitation essentiellement rencontrées dans la littérature sont :
- Dans les aciers au chrome : M3 4C — M3C — M7C; — M23Cq [34]
- Dans les aciers au molybdene : M, 4C — M;C — MC — MC [34]
- Dans les aciers au vanadium : M, 4C — M3C - MC — M¢C [35]
- Dans les aciers chrome-molybdene-vanadium : [12]

e Entre 400°C et 600°C : M3C - M,C + MC + M;C;

e Au-dela de 600°C : M;C; — M»3Cs

M,C — McC

La littérature fournit des informations abondantes sur les séquences de précipitation dans
des aciers enrichis a un élément d’alliage mais reste incompléte dés que les aciers sont alliés
avec plusieurs éléments carburigénes. Ainsi, une étude approfondie de 1’évolution de la
précipitation secondaire au cours de traitements thermiques d’aciers martensitiques

X38CrMoVS5 a été menée a ’aide de techniques d’investigation complémentaires.

II — Caractérisation de la précipitation secondaire dans la nuance
de référence X38CrMoV5S

IT - 1 Etat trempé
Il —1—1 Observations de la précipitation par MET

Le MET a permis de mettre en évidence des carbures allongés au sein des lattes de
martensite (figure 1.3 (a)). Ces carbures présentent des extrémités anguleuses. Ils sont
¢galement allongés suivant deux orientations cristallographiques. Par diffraction électronique,

ces précipités sont identifiés comme étant des carbures de fer de type MsC (figure 11.3 (b)).

M¢barki [2] a mis en évidence la présence de carbures M3;C dans la nuance X38CrMoV5 a

I’état recuit. Ces carbures sont remis en solution aux alentours de 800°C [13], ils sont alors
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totalement dissous lors de 1’austénitisation a 980°C pendant 30 minutes. Ces carbures ont donc

précipité lors de la trempe, mais peuvent avoir deux origines :
- Les carbures M;C se sont formés lors d’une transformation bainitique. En effet, la bainite
inférieure est caractérisée par une précipitation de carbures M;C inter et intralattes [14].
Généralement, les carbures intralattes ont une seule orientation au sein de la latte : ’axe des
précipités est orienté a environ 60° par rapport a I’axe de la latte [14]. Cependant, plusieurs
orientations cristallographiques dans le cas d’aciers enrichis en silicium (2% en masse) ont
¢té observées, ce qui n’est pas le cas dans I’acier X38CrMoV5 (0.38% en masse de
silicium) [14].
- Les carbures M3C se sont formés lors de 1’autorevenu de la martensite a partir de la
température Ms. Lors du revenu de la martensite, les carbures M;C précipitent
généralement suivant plusieurs orientations cristallographiques [14]. De plus, Krzanowski
[16] a mis en évidence la présence de carbures M;C intralattes dans un acier 0.15%C-
5%Cr-1.5%Mo-1.25%W-1%Si1-0.5%V-0.3%Mn, austénitis¢ a 1010°C puis trempé a I’huile.
La température Mg de cet acier étant relativement ¢levée (394°C), Krzanowski a établi la

forte probabilité de réaliser un autorevenu de la martensite pendant la trempe.

Dans la nuance X38CrMoV5 a I’état trempé, les carbures M;C précipitent suivant deux
orientations cristallographiques. De plus, la température Mg a été mesurée par dilatométrie aux
environs de 370°C. La germination des carbures M3;C se déroulant via une transformation
paraéquilibre [36], cette température parait suffisamment €élevée pour favoriser I’autorevenu de

la martensite.

La figure 1.4 (a) met également en évidence des carbures allongés de type M;C. De plus,
en sélectionnant une zone de cette image, 1’ancrage de dislocations sur des précipités de taille
nanométrique est également observé (figure I1.4 (b)). A 1’état trempé, il existe également une
population de carbures sphériques nanométriques. Il est cependant trés difficile de connaitre
I’origine et la nature chimique de cette précipitation. C’est pourquoi la DNPA a été utilisée
pour approfondir 1’étude de cette population et de poursuivre les investigations sur les carbures

M ;C allongés.
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Figure I1.3 : Identification des carbures allongés : (a) Morphologie, (b) Cliché de diffraction
avec son indexation.

(b)

Figure I1.4 : (a) Précipités allongés au sein des lattes de martensite, (b) Ancrage de dislocations
sur des petits précipités.
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Il —1 -2 Analyse de la précipitation par DNPA

Lors des observations en MET, I’existence de deux populations de précipités a été mise en
¢vidence. Une premiere population de taille nanométrique et une seconde population de
carbures M3;C allongés au sein des lattes de martensite. Ces deux populations constituent les
paramétres initiaux lors de la modélisation des intensités diffusées en DNPA. Les précipités de
taille nanométrique seront supposés sphériques et la seconde population de carbures allongés
sera supposée elliptique. Ces hypothéses sont effectuées d’apres les observations en MET
réalisées, ou d’une part, les carbures dont la taille est inférieure a Snm sont généralement
globulaires et, d’autre part, la forme allongée des carbures MsC peut étre modélisée par une
ellipse. Les distributions de tailles des deux populations sont supposées de type gaussien autour
de la valeur moyenne. Cette distribution gaussienne présente les avantages d’étre
mathématiquement simple et d’étre définie par deux parameétres ajustables (le rayon moyen et
la demi-largeur a mi-hauteur) [9]. De plus, Mébarki [2] a montré le caractére gaussien des
distributions de tailles des précipités dans la nuance X38CrMoVS5. La figure I1.5 présente le
résultat de I’ajustement du logarithme népérien de I’intensité corrigée (a 1’aide de 1’équation

[.17) en fonction de q.

8 X38CrMoVS5 brut de trempe 4

6 = Expérience
— Calcul
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g (nm’)

Figure IL.5 : Ajustement de I’intensité corrigée en fonction de q pour la nuance X38CrMoV5 a

I’état trempé.
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Les résultats issus de la modélisation des intensités diffusées permettent d’obtenir des
informations sur les tailles et les fractions volumiques des deux populations mises en évidence
lors des observations en MET :

- La population de carbures sphériques présente un rayon moyen de 0.98nm et une fraction

volumique de « trous magnétiques » de 0.08%. Cette population de carbures constitue la

population 1.

- La population de carbures elliptiques présente un demi-axe moyen a de 13.8nm avec un

taux d’¢élancement de 5 et une fraction volumique de « trous magnétiques » de 5.34%. Cette

population de carbures constitue la population 2.

L’hypothése des « trous magnétiques » a également été utilisée pour le carbure de fer MiC,

bien qu’il soit ferromagnétique [10]. Dans le cas d’une cémentite pure, le moment magnétique
moyen des carbures de fer est relativement proche de celui de la matrice d’un acier [37],
provoquant de trés faibles contrastes magnétiques. La méthode des trous magnétiques ne peut
donc pas étre utilisée. En revanche, le moment magnétique moyen de ces carbures est diminué
de maniere importante lors de la substitution du fer par les éléments d’alliages et le champ
magnétique a saturation devient négligeable par rapport a celui de la matrice. Les mesures
réalisées précédemment en spectrométrie a dispersion d’énergie de photons X [1] et en sonde
atomique montrent que le fer est substitué au chrome, molybdéne et vanadium (cf. paragraphe

II-2-1). 1l n’est cependant pas possible de conclure a un moment magnétique négligeable des

particules M 3C en utilisant une dilution simple, le moment magnétique €tant seulement porté
par I’atome de fer. Cependant, I’hypothése semble tout de méme valable car la fraction
volumique déterminée est trés proche de la fraction volumique maximale en supposant que tout
le carbone disponible précipite et forme donc des particules MzC. Le résultat du méme calcul
en supposant un moment magnétique non nul pour la cémentite donnerait une fraction

volumique supérieure, en contradiction avec la teneur en carbone de 1’acier étudié.

La figure I1.6 présente 1’évolution du rapport A (aprés soustraction du bruit de fond sur les
intensités paralleles et perpendiculaires au champ magnétique) en fonction du vecteur d’onde q
pour la nuance X38CrMoV5 a I’état trempé. Les rapports A théoriques du carbure Cr/Cs (3.4)

et du carbure Fe ;C (1.3) sont également présentés.
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Figure I1.6 : Evolution du rapport A en fonction de q pour la nuance X38CrMoVS5 a I’état
trempé.

Il est important de préciser que les précipités de petite taille participent a la diffusion aux
« grands » angles (ou aux q élevés) et les précipités de grande taille participent a la diffusion
aux « petits » angles (ou aux q faibles). La figure I1.6 peut étre divisée en deux parties :
- Aux petites valeurs de q, le rapport A est de I’ordre de 13. Plusieurs hypothéses peuvent
alors étre énoncées :
e Le rapport A tend vers la valeur du rapport A théorique d’un carbure de fer de
type M;C fortement enrichi en éléments d’alliages. Le rapport A d’un carbure FgC
est de 1.3. Cependant, la substitution du fer par des éléments d’alliages tels que le
chrome, le molybdéne et le vanadium augmente le rapport A (figure 11.7).
e Le rapport A tend vers la valeur du rapport A théorique d’un carbure de chrome de
type M;C;s enrichi en fer. Le carbure Cr;Cs a un rapport A de 3.4. Cependant, le fer
augmente le rapport A du carbure de chrome (figure I1.8).
e Le rapport A tend vers la valeur du rapport A d’un mélange de carbures M;C et
M ;Cs.
- Aux grandes valeurs de q, trois hypothéses peuvent étre émises. En effet, le rapport A
peut tendre (figure 11.6) :
e Vers la valeur du rapport A théorique du carbure de chrome M;Cs enrichi en fer
(figure I1.8).
e Vers la valeur du rapport A théorique du carbure de fer MsC enrichi en éléments

d’alliages (figure 11.7).

49



Chapitre II — Caractérisation de la précipitation a I’échelle nanométrique

e Vers la valeur du rapport A théorique d’un mélange de carbures M;C; et M;C.
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Figure I1.7 : Evolution du rapport A en fonction de la teneur en chrome, molybdéne et
vanadium des carbures (Fe1.xMy);C avec M = Cr, Mo, V.
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Figure 11.8 : Evolution du rapport A en fonction de la teneur en fer des carbures
(Cr(l—x)Fex)7C3-

Il est néanmoins difficile d’en extraire des compositions absolues, que ce soit pour la

population 1 ou pour la population 2, car une trés faible variation de composition chimique

conduit a une forte variation du rapport A. Un rapport A mesuré expérimentalement peut

correspondre a plusieurs combinaisons qu’il est nécessaire de départager par des expériences

complémentaires (DRX, SAT).
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Une expérience complémentaire a ¢ét¢é menée en DNPA en analysant un échantillon

X38CrMoVS5 austénitisé a 980°C pendant 30 minutes et refroidi trés rapidement dans de 1’eau

salée a —2°C. La figure II.9 présente les évolutions du rapport A de la nuance X38CrMoV5 a

I’état trempé air et a 1’état trempé eau salée.
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Figure I1.9 : Evolution du rapport A en fonction de q de la nuance X38CrMoV5 trempée a 1’air

et trempée a I’eau salée.

L’analyse de la figure I1.9 permet de donner les conclusions suivantes :

- Aux grandes valeurs de q (population 1), le rapport A tend vers le rapport A théorique du
carbure FesC. De plus, la fraction volumique de la population 1 aprés une trempe a 1’eau
salée est de 0.15%, soit 2 fois plus €élevée que la fraction volumique de la population 1 apres
une trempe a 1’air. La vitesse de refroidissement étant beaucoup plus rapide lors de la
trempe a I’eau salée, les carbures MzC ont moins de temps pour précipiter et croitre de
maniére a passer de la population 1 a la population 2. Ceci montrerait que la population 1 a
I’état trempé air est constituée de carbures M3C enrichis en ¢léments d’alliages.

- Aux petites valeurs de q (population 2), le rapport A est plus faible a I’état trempé eau
salée qu’a I’état trempé air. De plus, la fraction volumique de la population 2 aprés une
trempe a 1’eau salée est de 2.05%, soit 2.6 fois moins élevée que la fraction volumique de
cette méme population apres une trempe a I’air. Le refroidissement étant plus rapide lors de
la trempe a I’eau salée, les carbures M3C s’enrichissent moins en éléments d’alliages. Ceci
indiquerait que la population 2 est probablement constituée de carbures M;C qui

s’enrichissent en ¢léments d’alliages au cours de la trempe.
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Il —1 -3 Analyse dela précipitation par DRX

La figure I1.10 met en évidence les carbures identifiés par DRX sur la nuance X38CrMoV5
a I’état trempé air. Les carbures identifiés sont les carbures MsC, M;C3, MC et M»3Cs.

L’origine de ces carbures est multiple :

- Les carbures M ;Cs;, MC et M»;C¢ sont des carbures primaires non dissous lors de
I’austénitisation. En effet, Dobrzanski et al [38] ont montré la présence de ces carbures
aprés une austénitisation a 1060°C pendant 30 minutes, suivie d’une trempe a I’eau d’un
acier X38CrMoV5-1. De plus, la température d’austénitisation a été calculée de manicre a
obtenir apres trempe une fraction molaire de carbures MC de 0.4% [3].

- Les carbures M3C se sont formés au cours de la trempe, d’apres les analyses précédentes
menées a la fois en MET et en DNPA. Cependant, I’intensit¢ des pics de diffraction

correspondant aux carbures M3;C est assez faible alors que la fraction volumique déterminée

par DNPA est de 5.34% (Tableau 11.2).

Fraction volumique moyenne Fraction volumique totale de
apres dissolution "trous magnétiques" en DNPA
2% 5.34%

Tableau I1.2 : Fractions volumiques de carbures dans la nuance X38CrMoV5 trempée.
Comparaison dissolution/DNPA.

Il existe un facteur 2.5 entre la fraction volumique moyenne déterminée apres dissolution et
celle déterminée par DNPA. La méme procédure de dissolution a été réalisée sur un acier
100Cr6 a I’état recuit. Les carbures identifiés sont des carbures Mb3Cs €t M3C et la fraction
volumique déterminée est de 0.54%. En sachant que la fraction volumique théorique
maximale de carbures pouvant se former dans cet acier est de 15.3%, il apparait que la
technique de dissolution ne permet pas la récupération totale des carbures M3C. La sous-
estimation d’un facteur 2.5 de la fraction volumique moyenne des carbures par la méthode
de dissolution provient probablement d’une dissolution partielle ou d’une perte lors de la

filtration des carbures M ;C au sein de la poudre analysée en DRX.
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Figure I1.10 : Spectre obtenu par DRX sur la nuance X38CrMoVS5 trempé a 1’air.

Il —1 -4 Analyse de la précipitation par SAT

Les cartographies en carbone, chrome, molybdéne, vanadium et silicium réalisées par SAT
(figure II.11) mettent en évidence la présence de régions enrichies en carbone dans la matrice.
Le pourcentage de carbone dans ces régions enrichies est compris entre 5 et 8% atomique. Il est
¢galement remarquable que les autres ¢léments d’alliages ne présentent pas ces hétérogénéités
(figure I1.11). Kalish et al. [39] et Caballero et al. [40] ont suggéré que les atomes de carbone
migrent vers les dislocations et constituent des nuages de Cottrell. Cette observation est en
accord avec les résultats obtenus par Cochardt et al. [41] qui ont estimé une concentration en
carbone comprise entre 6 et 7% atomique. Enfin, Kalish et al. [39] ont montré qu’il est
énergétiquement plus favorable que les atomes de carbone ségregent aux dislocations plutot que

de se trouver dans le réseau du carbure epsilon Fe4C, carbure pouvant étre un précurseur du

carbure M3;C. Ces zones enrichies en carbone sont progressivement remplacées par la

précipitation des carbures au cours du revenu [24].

53



Chapitre II — Caractérisation de la précipitation a I’échelle nanométrique

(d)

Figure I1.11 : Cartographies en carbone (a), en chrome (b), en molybdéne (c), en vanadium
(d) et en silicium (e) réalisées par SAT sur la nuance X38CrMoV5 a I’état trempé.
10 x 10 x 200 nnt’,

Il —1 -5 Synthese des résultats obtenus sur la nuance X38CrMoV5 a |’ éat

trempé

L’analyse de la précipitation dans la nuance X38CrMoV5 a I’état trempé a permis de mettre

en évidence deux populations de carbures nanométriques :

- La population 1 est constituée de carbures sphériques (r = 0.98nm) qui ont une fraction
volumique de 0.08%. Ces résultats sont confirmés par des observations en MET qui ont
permis de mettre en évidence de petits précipités (taille inférieure a Snm) qui ancrent les
dislocations. La DNPA a permis de montrer que des carbures de fer de type MiC précipitent
au cours de la trempe.

- La population 2 est une population de carbures allongés qui présentent un demi—axe
d’ellipse a de 13.8nm et un taux d’¢lancement de 5. Cette population présente une fraction
volumique de 5.34%. Il a été¢ mis en évidence par MET des précipités allongés situés au
sein des lattes de martensite. La diffraction électronique a permis de déterminer que ces
carbures étaient des carbures de fer de type M3C. Ces carbures sont présents en grande
quantité dans les lattes et présentent de multiples tailles. De plus, le rapport des contrastes A
indique un enrichissement de ces carbures en ¢léments d’alliages. Ces résultats semblent
cohérents avec le fait que la précipitation des carbures M3;C se déroule via une

transformation paraéquilibre lors du revenu de la martensite [14]. En effet, il n’y a pas de
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redistribution des ¢léments d’alliages substitutionnels entre la matrice et les carbures MiC

car leurs diffusivités sont tres faibles par rapport a la vitesse de déplacement de I’interface

matrice/carbures M ;C [26] (tableau I1.3).

%at Fe

%at C

%at Cr

%at Mo

%at V

%at Mn

%at Si

Paraéquilibre 69.29

25.00

4.11

0.52

0.39

0.27

0.42

Tableau I1.3 : Calcul réalis¢ avec MatCalc [42] de la composition des carbures MiC a 1’¢état
paraéquilibre.

Enfin la SAT a également montré la présence d’hétérogénéités en carbone dues a la

diffusion du carbone sur les dislocations (nuage de Cottrell). Sachant que la fraction

volumique maximale de carbures de fer de type Fe3C pouvant se former dans cet acier est

de 5.53% (tableau 11.4),

trempé.

la solution solide n’est plus sursaturée en carbone des 1’état

Carbures FesC Cr,Cs Cr23Cs VC
Fraction volumique
553(C) | 5.19(C) | 595(Cr)| 0.81(V)
théorique maximale (%)

Tableau I1.4 : Fractions volumiques théoriques maximales de carbures susceptibles de se
former dans la nuance X38CrMoV5 dans le cas de la présence du carbure indiqué uniquement.
L’¢lément entre parenthese est I’¢lément limitant.

II — 2 Evolution de la précipitation au cours du revenu

[l —2—-1 Analyse en SAT

La figure I1.12 présente I’évolution de la distribution des éléments tels que le carbone, le

chrome, le molybdene et le vanadium apres des revenus de 2h a 400°C et 550°C. Les résultats

montrent qu’un revenu de 2h a 400°C n’introduit pas de changement significatif dans la

microstructure issue de la trempe méme a 1’échelle atomique. Ces résultats sont en accord avec
les travaux réalisés sur un acier 0.98%C-1.46%Si-0.26%Mo—1.26%Cr-0.09%V par Caballero
et al. [24]. En effet, Caballero et al. [24] ont montré qu’un revenu de 1h a 400°C n’engendre

pas de redistribution des éléments d’alliages entre les carbures MsC et la matrice. De plus,

Thomson et al. [26] ont mis en évidence par sonde atomique tomographique qu’aucune

redistribution du chrome, du molybdéne et du manganése n’est observée entre la cémentite et la

martensite apres un revenu a 350°C durant 187h d’un acier 0.4%C-2.25%Cr—1%Mo.
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Figure I1.12 : Cartographies en carbone, chrome, molybdéne et vanadium de la nuance
X38CrMoVS5 revenu a 400°C (a) et revenu a 550°C (b). 10 x 10 x 200 nm'.

Cependant, au cours d’un revenu de 2h a 550°C, une forte redistribution des éléments
d’alliages est mise en évidence. La figure I1.13 présente les profils de concentration en éléments
d’alliages autour d’un gros amas de carbone noté¢ A. Cet amas A est déterminé comme étant un
carbure de fer M ;C car sa teneur en carbone est d’environ 25at%. De plus, un enrichissement en

chrome, molybdéne et vanadium est mis en évidence dans ce carbure MsC a Dinterface
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précipité/matrice. Cet enrichissement a ’interface carbure/matrice a également été mis en
évidence par Thomson et al. [26], par Liu et al. [23] ainsi que Caballero et al. [24]. La teneur en
chrome atteint 20at% a I’interface et seulement 10at% au cceur de ce carbure. Ces valeurs sont
en accord avec les valeurs établies par Kuo (18at%) [43]. A la composition paraéquilibre, les
carbures M;C présentent une composition en chrome de 4.11at% (tableau I1.3). Ceci met en
évidence I’enrichissement des carbures M;C a I’interface avec la matrice lors de leur croissance
au cours du revenu, permettant ainsi a ces carbures d’atteindre leur composition d’équilibre

[14].
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Figure I1.13 : Profils de concentration en carbone, chrome, molybdéne et vanadium autour du
gros amas de carbone A.

La figure II.12 met également en évidence la présence de petits amas de carbone de
quelques nanometres de diamétre (notés B, C et D). Ces amas sont enrichis fortement en
chrome, et en moindre mesure en molybdéne et en vanadium (figure 11.14). De plus, leur rayon
est d’environ 2nm et la distance entre les précipités B et C est d’environ 40nm. Leur taille est
en accord avec la taille déterminée par DNPA (a 550°C, r = 1.33nm). Enfin, en émettant
I’hypothése que tous les précipités de 4nm sont équidistants de 40nm, la densité de précipités

233
calculée estde 5x 10 ™M -
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Figure I1.14 : Profils de concentration en carbone, chrome, molybdéne et vanadium autour des
petits amas de carbone B et C.

[l —2 -2 Analyse en DNPA

Le tableau II.5 présente les évolutions des tailles (1, et a,2), des demi-largeurs a mi-hauteur

des distributions de tailles (drp,; et day,), des fractions volumiques (f;; et f;») et du nombre de
précipités (N 1 et Np) des populations 1 et 2 au cours du revenu de la nuance X38CrMoVS5. Les
fractions volumiques ont été calculées a 1’aide de 1’hypothése des « trous magnétiques ». De
plus, la figure II.15 présente 1’évolution des fractions volumiques des deux populations de
précipités au cours du revenu. Globalement, il est intéressant de noter que les évolutions des 2
populations de carbures au cours du revenu sont intimement liées. En effet, a partir de 450°C, la
forte diminution de la fraction volumique de la population 2 entraine une forte augmentation de
la fraction volumique de la population 1 jusqu’a 550°C. A la température du pic de
durcissement secondaire (550°C), la fraction volumique de la population 1 atteint un maximum.
Au-dela de 550°C, la diminution de la fraction volumique de la population 1 est observée. Les
carbures de cette population vont croitre et coalescer, entrainant le passage de ces carbures de la

population 1 a la population 2.
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Température Population 1 Population 2

de revenu (°C) | 1, (nm) | dry | £, (%) | Npi(m™) ap (nm) | dap [c/a| f2(%) | Ny (m?)
20 098 | 06| 0.08 9.9 x 10° 13.8 44| 5| 534 6.3 x 10°°
200 - - - - 18.8 350 6| 661 6.5x 16°
250 - - - - 17.4 43| 6| 599 59x 16°
300 084 | 02] 0.05 6.7 x 107 19.5 1.1 8] 597 4.4x 107
350 135 | 02| 0.09 1.1x 107 17.9 19 7] 511 4.3 x 107
400 093 | 01| 027 | 34x10° 17.9 23| 7] 521 4.4 x 107
450 090 | 0.1] 036 4.7x 107 17.8 40| 6| 559 55x 107
500 134 | 03| 0.60 7.8 x 107 16.6 38| 5| 3.77 4.4 x 107
550 133 | 04| 111 1.4 x 10 11.1 35| 4] 280 4.1 x 107
595 170 | 06| 1.01 1.3x 10 12.6 36 3] 3.15 6.2 x 107
605 1.64 | 06| 0.59 7.7 x 107 11.9 431 3| 3.97 7.8 x 107

Tableau I1.5 : Evolution de la taille, de la demi-largeur a mi-hauteur de la distribution de
tailles, de la fraction volumique de « trous magnétiques » et de la densité de précipités des
populations 1 et 2 au cours du revenu de la nuance X38CrMoVS5.
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Figure I1.15 : Evolution des fractions volumiques calculées a I’aide de 1’hypothése des « trous

magnétiques » des deux populations de carbures mises en évidence a 1’état trempé.
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Ces évolutions des fractions volumiques doivent maintenant étre corrélées a la nature
chimique des précipités, ¢’est-a-dire a 1’évolution du rapport A en fonction de la température de

revenu.

[l —2—-2—1Lespremiers stades du revenu : 20°C —400°C
La SAT a montré qu’un revenu a 400°C pendant 2h n’introduit pas de redistribution des
¢léments d’alliages de 1’acier X38CrMoVS5. Le tableau I1.6 présente 1’évolution du rapport A
aux petites valeurs de q (population 2) et aux grandes valeurs de q (population 1) pour des
revenus réalisés entre 20°C et 400°C pendant 2h. Les valeurs du rapport A correspondent a une
moyenne de valeurs de A dans les domaines de q ou diffusent d’une part, la population 1

(grandes valeurs de q) et d’autre part, la population 2 (petites valeurs de q).

Température de A
revenu (°C) Petits q Grands q
20 12.4 4.1
200 11 3.6
250 10.6 2.9
300 10.6 3
350 10.4 2.8
400 10.1 3

Tableau I1.6 : Evolution du rapport A entre 20°C et 400°C aux petites valeurs de q
(population 2) et aux grandes valeurs de q (population 1).

Aux petites valeurs de q (population 2), le rapport A diminue jusqu’a 400°C. Ceci pourrait
s’expliquer par le passage des carbures de la population 1 a la population 2. La croissance des
carbures de la population 1 provoquerait une diminution de la teneur moyenne en éléments
d’alliage de ces carbures, les carbures M;C issus de la population 1 étant moins riches en
¢léments d’alliages que ceux dé€ja présents dans la population 2. Par ailleurs, Rong et al. [22]
ont montré que des carbures MsC issus de ’autorevenu de la martensite peuvent croitre
rapidement au cours du revenu. Enfin, le demi-axe d’ellipse a et le nombre de précipités de la

population 2 reste constant dans ce domaine de température.

Aux grandes valeurs de q (population 1), le rapport A diminue jusqu’a 250°C puis reste

constant jusqu’a 400°C. La fraction volumique et le nombre de précipités de cette population
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diminue jusqu’a 250°C mettant ainsi en évidence la croissance des carbures MiC de la
population 1 (figure II1.15). Ces observations sont en accord avec les analyses réalisées sur la
population 2 aux petites valeurs de q. Cependant, a 300°C, la fraction volumique et le nombre
de précipités de la population 1 augmente jusqu’a 400°C (figure II.15). Ceci met en évidence la
précipitation de petits carbures. Le rapport A aux grandes valeurs de q (tableau I1.6) reste
globalement constant entre 300°C et 400°C. Ceci montre la précipitation des carbures M3C a
partir de 350°C. Ces carbures vont alors croitre et coalescer rapidement, changeant ainsi de

population (passage de la population 1 a la population 2).

Il —2—-2—2 Laprécipitation des carbures secondaires : 400°C —550°C
Le tableau I1.7 présente les évolutions du rapport A en fonction du vecteur d’onde q pour

des revenus réalisés entre 400°C et 550°C.

Température de A
revenu (°C) Petits q Grands q
400 10.1 3
450 10.9 4.1
500 11.5 3.9
550 9 3.5

Tableau I1.7 : Evolution du rapport A entre 400°C et 550°C aux petites valeurs de q
(population 2) et aux grandes valeurs de q (population 1).

Entre 400°C et 500°C, le rapport A augmente aux petites valeurs de q (population 2). Ceci
s’explique par ’enrichissement en éléments d’alliages des carbures MsC (figure 11.7). La
redistribution des éléments d’alliages entre la martensite et les carbures M3;C est ici mise en
évidence. Ces observations sont en accord avec les travaux de Caballero et al. [24] qui ont
montré la redistribution des éléments d’alliages entre la martensite et les carbures M3C a partir

de 450°C dans un acier 0.98%C-1.46%Si—1.89%Mn—0.26%Mo-1.26%Cr-0.09%V.

De plus, la figure II.15 met en évidence une diminution de la fraction volumique de la
population 2 a partir de 450°C. Le demi-axe d’ellipse a et le nombre de précipités de la
population 2 commence également a diminuer (tableau I1.5). Ceci met en évidence le début de
la dissolution des carbures M3C de la population 2. Shtansky et al. [25] ont montré que la

dissolution des carbures M3;C était causée par la saturation de ces carbures en éléments
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d’alliages (chrome en particulier). L’enrichissement en éléments d’alliages des carbures MiC
mis en évidence a partir de 400°C va donc provoquer la dissolution de ces carbures. Ces
résultats sont en accord avec les analyses réalisées en SAT, montrant que les carbures M3C sont

enrichis en chrome, molybdeéne et vanadium, a ’interface avec la matrice aprés un revenu a

550°C de la nuance X38CrMoVS5.

La dissolution des carbures M ;C de la population 2 permet la précipitation plus importante
de carbures de la population 1. En effet, la fraction volumique de la population 1 augmente de
maniere significative a 500°C (f = 0.60%, tableau I1.5). Bhadeshia [14] suggére que la
précipitation des carbures secondaires débute lorsque les carbures Ms;C se dissolvent, ce qui est
le cas au-dela de 450°C. De plus, le rapport A aux grandes valeurs de q (population 1) tend vers
la valeur du rapport A théorique du carbure Cr;Cs (3.4), ce qui montre une précipitation

intensive de carbures de chrome de type M;Cs;a 500°C.

A 550°C, la fraction volumique de la population 1 croit jusqu’a 1.11%. Les carbures
présents dans la nuance X38CrMoV5 aprés un revenu de 2h a 550°C sont les carbures M;C; et
M ;C. Les carbures M;C; sont des carbures sphériques ayant un rayon moyen de 1.3nm. Les
carbures M;C sont des carbures allongés ayant un demi — axe d’ellipse a de 11.1nm et une
fraction volumique de 2.80%. Ces résultats sont en accord avec les travaux de Dobrzanski et al.

[17] réalisés sur la nuance X40CrMoV5-1.

Enfin, la figure 11.16 présente I’évolution du rapport A en fonction de q pour des revenus
réalisés a 500°C et 550°C. Il est intéressant de noter, qu’a des valeurs intermédiaires de q (entre
0.8nm™ et 1.2nm™), le rapport A tend vers la valeur du rapport A théorique des carbures CrCs
a 550°C. Ceci met en évidence le début de la croissance/coalescence des carbures MyCs a partir

de 500°C, qui passent progressivement de la population 1 a la population 2.
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Figure 11.16 : Evolution du rapport A en fonction de q apres un revenu a 500°C et a 550°C de
la nuance X38CrMoVS5.

Il —2—2—3 Coalescence de la précipitation secondaire: T > 550°C
La figure I1.17 présente I’évolution du rapport A en fonction de q pour un simple revenu

réalisé a 550°C et un double revenu a 550°C—-605°C sur la nuance X38CrMoVS5.
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Figure I1.17 : Evolution du rapport A en fonction de q apres un revenu a 550°C et un double
revenu a 550°C-605°C de la nuance X38CrMoVS5.

La figure I1.17 peut étre décomposée en trois parties :
- Aux grandes valeurs de q (population 1), le rapport A diminue et tend vers la valeur du
rapport A théorique du carbure VC (2.2). Ce rapport serait le signe d’une précipitation de

carbures de vanadium de type MC.
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- Aux valeurs de q intermédiaires, le rapport A tend vers la valeur du rapport A théorique
du carbure Cr;C;. Ceci met en évidence la croissance et coalescence des carbures M;Cs qui
coexistent ainsi dans les populations 1 et 2.

- Aux petites valeurs de q (population 2), le rapport A est supérieur au rapport A théorique
du carbure Cr;Cs. Il a été montré que la croissance des carbures M;C; de la population
débute dés 500°C. Cette diminution du rapport A pourrait s’expliquer par la présence de ces
carbures dans la population 2. De plus, Delagnes [1] et Mébarki [2] ont montré que le fer se
substitue au chrome dans ces carbures lors de sa croissance. Ceci pourrait expliquer que le
rapport A soit plus élevé que le rapport A théorique du carbure Cr;C; (figure 11.17). Ces
observations sont en accord avec les évolutions de la fraction volumique et de la taille
moyenne de la population 2 a 605°C (f = 3.97% et r = 11.9nm, tableau II.5), qui serait la

conséquence de la croissance/coalescence des carbures M;Cs de la population 1.

Le tableau II.8 présente les fractions volumiques calculées en faisant I’hypothése que la

population 1 est uniquement constituée de carbures Cr;Cs, soit uniquement de carbures VC, soit

un mélange Cr;C; et VC comme le laisse supposer la figure 11.17. Ces fractions volumiques

sont ensuite comparées aux fractions volumiques calculées a 1’aide de la méthode des « trous

magnétiques ». Les hypothéses ainsi que le détail des calculs pour établir la loi de mélange

utilisée sont présentés référence [3]. La premiere remarque est que la fraction volumique totale

calculée avec la loi de mélange est trés proche de la fraction volumique évaluée par la méthode

des «trous magnétiques ». Ensuite, il apparait que la croissance/coalescence des carbures

M~Cs, qui débute a partir de 500°C, s’intensifie a 605°C. Enfin, la précipitation des carbures

MC est mise en évidence des 595°C. Ces carbures vont également croitre et coalescer dés

605°C.
Hypothése | Hypothése Loi "Trous
Etats
. Cr,Cs VC de mélange magnétiques"
thermiques
frcrrcs (%) | fove (%) | fperrcsme (%) | fpvemer (%0) | fhiotalmel (%0) | frrm popt (%0)
550°C 1.1 0.86 - - - 1.11
550°C - 595°C 1.15 0.9 0.42 0.58 1.00 1.01
550°C - 605°C 0.72 0.57 0.11 0.49 0.6 0.59

Tableau I1.8 : Comparaison entre la fraction volumique de la population 1 calculée avec la
méthode des « trous magnétiques » (formpop1) €t les fractions volumiques de VC (fovc), de
Cr,Cs (fpcr7c3) et d’un mélange VC + Cr;,Cs (fptota],mél).
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Il —2 -3 Analyse par DRX

L’évolution au cours du revenu des carbures de la nuance X38CrMoVS5 par DRX a été

¢tudiée en considérant 1’évolution des largeurs a mi-hauteur des pics de DRX (Full Width Half
Maximum, FWHM) en fonction de la température de revenu. Il a été montré précédemment que
les carbures M;C sont tres difficiles a récupérer, en conséquence, ces carbures n’ont pas été pris
en compte. Les conclusions essentielles sont les suivantes :
- L’augmentation de I’intensit¢ des pics de VC ainsi que leur élargissement a 595°C
mettent en évidence une précipitation de ces carbures. A 605°C, les pics de VC s’affinent

montrant la croissance de ces carbures.

- L’¢élargissement des pics de Cr;C; est constaté des 450°C et jusqu’a 550°C. Ceci montre
que la précipitation des carbures Cr;C; commence aux environs de 450°C et se poursuit
jusqu’a 550°C. Enfin, au — dela de 550°C, un affinement des pics est observé mettant en

évidence une croissance de ces carbures. Ces résultats sont en accord avec les résultats issus

de 1la DNPA.

A partir des poudres extraites de la matrice, il est possible d’évaluer la fraction massique
des précipités dans 1’acier. Afin de rapprocher les résultats issus de la dissolution avec ceux
obtenus par DNPA, il est nécessaire de calculer la fraction volumique a partir des fractions

massiques. La fraction volumique peut s’écrire :
d X 38CrMoV 5
C C
f, = fm.d—C (IL.1)

f C f C . . . . .
Ou [, et I, sontrespectivement la fraction volumique et la fraction massique du carbure.

X38CrMoV'5 Cc . -, .. .,
d et d” sont respectivement la densité de ’acier et la densit¢ du carbure. En

connaissant la nature chimique des carbures présents, il est alors possible d’estimer des
fractions volumiques maximale et minimale en déterminant respectivement les fractions

volumiques du carbure le moins dense (VC) et le plus dense (FeC) [2].

La figure I1.18 présente I’évolution de la fraction volumique moyenne en fonction de la
température de revenu. Au cours des premiers stades du revenu, c’est-a-dire entre 20°C et
350°C, la fraction volumique diminue légérement puis augmente des 450°C. La précipitation de
carbures secondaires identifiés par DNPA comme étant des carbures de chrome de type M;Cs,
est de nouveau constatée. A 605°C, la fraction volumique est de 7%, valeur qui correspond a la

fraction volumique théorique maximale de carbures (tableau I11.4, en supposant que tout le
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carbone ou bien la totalité des ¢léments d’alliages a précipité). Au-dela de 605°C, Mébarki [2] a

montré que la fraction volumique était constante aux alentours de 7%.
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Figure I1.18 : Evolution de la fraction volumique des carbures déterminée a 1’aide de la
méthode de dissolution de la matrice en fonction de la température de revenu.

Il —2 -4 Evolution dela dureté au cours du revenu

La figure I1.19 compare les évolutions de la dureté et du nombre de précipités en fonction
de la température de revenu. Le nombre de précipités est le nombre total de carbures des
populations 1 et 2 par unité de volume. Il représente le nombre d’obstacles potentiels au

mouvement des dislocations.
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Figure I1.19 : Evolution de la dureté et du nombre de précipités en fonction de la température
de revenu.
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Tout d’abord, la figure I1.19 montre que la dureté et le nombre de précipités présentent les
mémes évolutions. De plus, le pic de durcissement secondaire est situé¢ a 550°C lorsque le
nombre de précipités atteint un maximum (1.4 x 10°* m™). Tous ces éléments montrent le role

majeur des précipités dans le durcissement de ce matériau.

Il a ét¢ montré par DNPA que la forte précipitation des carbures M3C a fortement
désursaturé la martensite en carbone a I’état trempé. Il est alors logique de s’interroger sur le
mécanisme de durcissement de la nuance X38CrMoV5 a I’état trempé. En effet, il existe cinq
modes de durcissement [44]:

- Durcissement par dislocations : les dislocations peuvent interagir entre elles soit par

interaction entre les champs de contraintes des dislocations situées sur les plans de

glissement, soit entre les dislocations et les arbres de la forét qui constituent des obstacles

au mouvement des dislocations [2].

- Durcissement par précipitation : les précipités constituent des obstacles aux dislocations.

La contrainte de franchissement dépend de la taille, de la nature et de la fraction volumique

des précipités. Ainsi les dislocations qui se trouvent ancrées sur leur parcours par des

précipités doivent, pour le franchir, soit le cisailler soit le contourner [45].

- Durcissement par solution solide : il est apporté par le carbone situ¢ dans les sites

interstitiels et par les éléments d’alliages présents en substitution [46].

- Contribution du joint de lattes: I’affinement de la taille de lattes dans les aciers

martensitiques fournit ’'un des plus importants moyens de durcissement lors du traitement

thermique des aciers martensitiques [46].

- Durcissement dii aux forces de friction de réseau : cette contribution est généralement

négligeable devant I’apport des autres constituants de la microstructure des aciers a haute

résistance [2].

Le mode de durcissement par le carbone en solution solide est a exclure car la majorité du

carbone disponible en solution solide a contribué a la précipitation des carbures M3C au cours
de la trempe. De plus, il a été établi que les précipités contribuent de mani€re importante au

durcissement car leur évolution est similaire a celle de la dureté. Ce résultat est en accord avec
les observations en MET qui ont mis en évidence I’ancrage des dislocations sur des précipités

de taille nanométrique.
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Cependant la transformation martensitique engendre une densité élevée de dislocations
comme le montre la figure I1.20. L’interaction entre dislocations est un second mode de
durcissement de la nuance X38CrMoVS5 a I’état trempé. Baus et al. [47] ont également mis en
¢vidence que la ségrégation du carbone autour des dislocations contribue a la dureté élevée de
la martensite car les atomes de carbone vont entraver le mouvement des dislocations. Les
analyses en SAT ont montré des zones enrichies en carbone qui est piégé autour des
dislocations. Ceci peut constituer un troisieme mode de durcissement de la nuance

X38CrMoV5 a I’état trempé.

Figure I1.20 : Vue d’une aiguille de martensite tres chargée en dislocations dans la nuance
X38CrMoVS5 a I’état trempé. [2]

IT — 3 Discussion et synthése

Les différentes techniques expérimentales ont permis de montrer les évolutions de deux
populations de carbures mises en évidence a I’état trempé dans la nuance X38CrMoVS5 : une
population sphérique de carbures Mz;C (population 1) et une population de carbures allongés de

carbures M;C (population 2).

Aux premiers stades du revenu, c’est-a-dire entre 20°C et 400°C, la DNPA a mis en
évidence une croissance/coalescence des carbures MsC de la population 1. Ces carbures
passent alors de la population 1 a la population 2. A partir de 300°C, la DNPA a mis en
évidence une précipitation de carbures M3;C qui va également rapidement croitre jusqu’a
400°C. Ces résultats sont en accord avec les analyses réalisées par SAT, qui n’ont montré
aucun changement au niveau atomique des éléments entre 1’état trempé et revenu a 400°C dans

les zones observées.
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Entre 400°C et 500°C, la DNPA a montré un enrichissement des carbures MiC de la
population 2. De nombreux auteurs [13, 14, 16] font état d’un enrichissement des carbures M;C
en ¢léments d’alliages (chrome et molybdéne) aux cours des premiers stades du revenu. De
plus, la SAT a permis de montrer que les carbures M ;C étaient enrichis en chrome, molybdene

et vanadium a l’interface avec la martensite.

A 500°C, la dissolution des carbures M3;C de la population 2 a également ét¢ montrée. En
effet, ’enrichissement en ¢léments d’alliages des carbures M3;C conduit & une sursaturation de
ces carbures qui ont tendance a se dissoudre, car la solubilité¢ des ¢éléments d’alliages est limitée
dans ces carbures [23]. Kuo [43] a montré que la solubilité du chrome dans les carbures M;C
est d’environ 18 at% alors que Janovec et al. [48] ont mesuré une teneur en chrome pouvant
varier de 21 a 32 at%. La teneur en chrome déterminée par SAT peut atteindre 20 at%, ce qui
est en accord avec les résultats de Kuo [43]. La dissolution des carbures M3;C va libérer du
carbone, favorisant ainsi la précipitation de carbures secondaires M-Cs. 1l est établi que les
carbures M ;C jouent le role de « puits » de carbone pour la précipitation secondaire, montrant
ainsi leur role majeur sur la séquence de précipitation dans des aciers martensitiques.

Les mesures réalisées par SAT établissent ’enrichissement des carbures MyC; en
molybdene et vanadium. La température de début de précipitation déterminée en DNPA est en
accord avec celle établie par DRX (500°C). Ces résultats sont également en accord avec les
travaux de Dobrzanski et al.[17] sur un acier X40CrMoV5-1. En effet, la température de
dissolution des carbures M ;C et de la précipitation des carbures M;Cs est estimée par ces
auteurs a 480°C. La différence de 20°C peut s’expliquer par la teneur plus élevée en molybdéne
dans I’acier X40CrMoV5-1, car le molybdéne favorise la dissolution des carbures M;C [33].
Enfin, un début de croissance des carbures M 7C; est constaté des 550°C par DRX et DNPA.

La précipitation des carbures M7Cs débute a 500°C. En revanche, les résultats obtenus ne
permettent pas d’avoir acceés aux sites de germination de ces carbures. La littérature est peu
abondante sur cette question. Cependant, Kuo [43] a établi que la germination séparée des
carbures M;Cs est improbable car la matrice ne contient plus assez de chrome. De plus,
Krzanowski [16] a montré par MET la germination in—situ des carbures MyC; dans un acier
0.15%C- 5%Cr-1.5%Mo-1.25%W-1%Si-0.5%V-0.3%Mn. Ces résultats sont en accord avec les
travaux de Beech et al. [20] qui ont montré que les carbures M3C sur le point de se dissoudre

constituent des zones suffisamment riches en chrome pour que les carbures M;Cs puissent
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germer. Il est difficile de conclure formellement a travers cette étude sur le type de germination

des carbures M-,Cs.

A 550°C, les carbures mis en évidence dans la nuance X38CrMoVS5 sont les carbures
sphériques M-C; et les carbures allongés M;C. Les carbures M;C; présentent un rayon moyen
de 1.33nm et une fraction volumique de 1.11%. Les carbures M3;C présentent un demi—axe
d’ellipse moyen de 11.1nm et une fraction volumique de 2.80%. Le nombre total de précipités
atteint un maximum a 550°C, température du pic de durcissement secondaire de la nuance
X38CrMoVS5. 1l est alors intéressant d’établir quel carbure participe le plus au durcissement a la
température du pic de durcissement secondaire. Le tableau I1.9 illustre la densité et la distance
moyenne entre précipités pour les deux populations préalablement déterminées en DNPA. Ce
tableau montre que la population 1 (carbures de chrome de type M7Cs) présente une densité de
précipités environ 10* fois plus élevée que celle de la population 2 (carbures de fer de type
M;C). Etant donné que 1’adoucissement de la martensite durant le revenu est essentiellement
causé¢ par un réarrangement de la structure de dislocations issues de la trempe [49], la

population 1 semble constituer 1’obstacle prépondérant au mouvement des dislocations.

Population 1 Population 2
rp1 / ap> (Nm) 1.33 11.1
£, (%) 1.11 2.80
N (m™) 1.4 x 10* 4.1x10%
d (nm) 22 113

Tableau I1.9 : Relation entre les deux populations de carbures, la fraction volumique des
précipités (f,), la densité de particules (N) et la distance inter-particules

(d =1.18*r./27/3f, [50]) & 550°C.

Enfin, au — dela du pic de durcissement secondaire (550°C), la précipitation de carbures de
vanadium de type MC apparait dés 595°C. Cette observation est en accord avec les analyses de
Michaud [3] sur la nuance X38CrMoV5 double revenu 550°C — 595°C et 550°C — 605°C. En
effet, Michaud [3] a établi que les carbures de type MC constituent majoritairement la
population 1. De nombreux auteurs [33, 51, 52] ont mis en évidence que la germination des
carbures MC est une germination séparée, ¢’est-a-dire, que ces carbures germent a des endroits
énergétiquement favorables tels que les dislocations ou les joints de lattes. Il est difficile de

conclure a travers cette ¢tude sur la germination séparée des carbures MC. Il serait nécessaire
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de mener des expériences de SAT ou de MET a haute résolution pour établir ce type de
germination. Cependant, Michaud [3] a montré que la germination des carbures de vanadium
peut avoir lieu sur des zones enrichies en vanadium dans la martensite. En effet, lors de la
redissolution incompléte de ces carbures pendant 1’austénitisation de 1’acier X38CrMoVS5, la
distance de diffusion du vanadium dans 1’austénite a 990°C est inférieure a la distance entre les
carbures MC non dissous [3]. Il en résulte alors des hétérogénéités de concentration en
vanadium dans la martensite, sites favorables a la germination des carbures de vanadium [3].
La DNPA et la DRX ont également montré la croissance des carbures MC des 605°C. Enfin, la

croissance des carbures M7C; établie a partir de 500°C, s’intensifie a 605°C.

Le tableau I1.10 met en évidence la croissance/coalescence des carbures de la population 1.
Ce phénomene va provoquer une augmentation des distances entre les carbures de la population

1.

550°C - 595°C 550°C - 605°C
Population 1 | Population 2 | Population 1 | Population 2
Ip1 / ap2
(nm) 1.7 12.6 1.64 11.9
£y (%) 1.01 3.15 0.59 3.97
N (m™) 13x10% | 62x10° | 7.7x10° | 7.8x10%
d (nm) 29 121 39 102

Tableau I1.10 : Relation entre les deux populations de carbures, la fraction volumique des
précipités (1), la densité de particules (N) et la distance inter-particules (d =1.18*r/27/3f, )
[50] aprés un double revenu de la nuance X38CrMoV5.

Le tableau II.11 présente une synthése de I’évolution des différents carbures mis en

évidence au cours du revenu de la nuance X38CrMoV5.

Carbures Trempé air 200°C - 450°C 500°C 550°C 605°C
M;C let2 let2 2 2 -
M;Cs - - 1 let?2 let2
MC - - - - let2

Tableau II.11 : Distribution des différents précipités parmi la population 1 (1) et la population
2 (2) mis en évidence expérimentalement en fonction de la température de revenu.
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A la suite de toutes les analyses réalisées dans ce chapitre, la séquence de précipitation
secondaire au cours du revenu de la nuance de référence X38CrMoV5 peut étre établie :

M;C > M;C3 > M,C; + MC

Il a été mis en évidence que la dissolution des carbures MsC joue un rdle majeur dans la
séquence de précipitation au cours du revenu de la nuance X38CrMoVS5. Il devient alors
intéressant d’étudier 1’influence d’éléments d’alliages, tels que le nickel, le molybdéne, le
vanadium et le cobalt, sur la dissolution de ces carbures. En effet, jouer sur la température de
début de dissolution de ces carbures peut permettre de décaler le pic de durcissement
secondaire, d’une part vers les plus hautes duretés et, d’autre part, vers les plus hautes

températures de revenu.

III — Influence des éléments d’alliages sur la précipitation

secondaire

IIT — 1 Influence du nickel

L’influence du nickel a été étudiée en comparant les résultats obtenus sur la nuance NiNi

(2.93% de Ni) aux résultats obtenus sur la nuance de référence X38CrMoVS5.

[l —1—1 Etat trempéair

La modélisation des intensités diffusées obtenues par DNPA a ¢été réalisée a partir des
mémes hypothéses formulées pour la nuance X38CrMoVS5. Les résultats obtenus peuvent étre
résumés ainsi :

- La population 1 est constituée de carbures sphériques présentant un rayon moyen de

1.65nm et une fraction volumique de « trous magnétiques » de 0.19%.

- La population 2 est constituée de carbures elliptiques présentant un demi-axe a de

14.7nm avec un taux d’élancement de 6 et une fraction volumique de « trous magnétiques »

de 5.06%.

De plus, le tableau II.12 présente une comparaison des fractions volumiques des
populations 1 et 2 calculées par la méthode « des trous magnétiques » apres une austénitisation
et une trempe a ’air des nuances X38CrMoV5 et NiNi. Il apparait que le nickel augmente la
fraction volumique de la population 1 d’un facteur 2 alors qu’il n’a aucune incidence sur la

fraction volumique de la population 2.

72



Chapitre II — Caractérisation de la précipitation a I’échelle nanométrique

Température Population 1 Population 2

d'austénitisation tyrm popt (%0) forv.pop2 (%0)
X38CrMoV5 980 °C 0.08 5.34
NiNi 1000 °C 0.19 5.06

Tableau I1.12 : Fractions volumiques calculées par la méthode des « trous magnétiques » des
populations 1 et 2 dans les nuances X38CrMoV5 et NiNi trempées a 1’air.

Enfin, la figure 11.21 compare I’évolution du rapport A en fonction de q des nuances
X38CrMoVS5 et NiNi trempées a I’air. Aux grandes valeurs de q (population 1) mais aussi aux
petites valeurs de q (population 2), le rapport A est légérement plus faible dans la nuance NiNi.
Sachant que les 2 populations de carbures mises en évidence dans la nuance X38CrMoV5 sont
des carbures M3C, le plus faible rapport A montrerait ainsi une diminution de la composition

moyenne en ¢léments d’alliages des carbures M;C.

La température Ms de la nuance NiNi a ¢ét¢é mesurée par dilatométrie a 250°C
(Ms=370°C dans la nuance X38CrMoV5). En effet, le nickel améliore la trempabilité des aciers
[13]. Du fait de la diminution de la température Ms, les carbures ont moins le temps de croitre
lors de la trempe et donc de s’enrichir en ¢léments d’alliages. Ce phénoméne est probablement
a ’origine de la diminution du rapport A dans la nuance NiNi, aux petites et grandes valeurs de
q (figure I1.21). De plus, la fraction volumique totale (population 1 + population 2) dans la
nuance NiNi reste dans 1’ordre de grandeur de la fraction volumique totale calculée dans la
nuance X38CrMoVS5. Ce résultat semble contredire les travaux de Irvine et al. [52] qui ont
montré dans un acier 0.1%C-12%Cr-1.5%Mo-0.3%V que 1’ajout de nickel rend moins
favorable 1’autorevenu de la martensite lors de la trempe, du fait de la diminution de la

température Ms.
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Figure I1.21 : Evolution du rapport A en fonction de q des nuances X38CrMoV5 et NiNi
trempées a I’air.

Il —1-2 Etat revenu
Le tableau I1.13 présente les évolutions au cours du revenu des populations 1 et 2 en termes
de tailles, de fractions volumiques et de nombres de précipités. De plus, la figure 11.22 présente

I’évolution des fractions volumiques des populations 1 et 2 au cours du revenu de la nuance

NiNi.

Comparativement a la nuance X38CrMoVS5, les mémes évolutions des deux populations
sont globalement observées. Cependant, a 550°C, la fraction volumique de la population 1 dans
la nuance NiNi est supérieure d’un facteur 1.4 par rapport a celle de la nuance X38CrMoV5. La
taille des précipités des populations 1 et 2 reste dans le méme ordre de grandeur que dans la
nuance X38CrMoV5. Enfin, au-dessus de 550°C, la fraction volumique de la population 1

chute plus rapidement que celle de la nuance X38CrMoVS5.
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Température Population 1 Population 2

de revenu (°C)| 1 (nm) [ drp; | £51 (%) | Npi(m™) | ap(mm) | day | c/a| £ (%) N,z (m?)
20 1.65 |03] 0.19 | 1.9x10” 14.7 65 | 6 5.06 4.7x 10"
200 1.04 |[04] 018 | 1.8x10% 16.1 70 | 7 5.60 4.4x10°
250 1.40 [ 03] 0.09 | 9.3x10” 19.7 7.0 | 8 5.96 4.1x 107
300 143 (03] 008 | 7.8x10* 24.2 1.7 | 8 6.11 42x 107
350 085 |02| 024 | 23x10% 21.7 22 | 7 5.69 4.5x 10"
400 1.00 [ 03] 021 | 2.1x10% 20.2 3516 5.43 5.0x 107
450 151 01| 042 | 41x10% 16.4 64 | 5 5.35 5.9x 107
500 143 (03] 1.09 | 1.1x10* 11.8 550 4| 416 5.8 x 107
550 140 [05] 1.55 | 1.5x10* 7.9 38 | 3 3.29 6.1 x 107
587 172 [ 06| 093 | 9.1x10% 10.2 42 |1 4.72 2.6x 10"

Tableau I1.13 : Evolution des tailles, des demi-largeurs a mi-hauteur des distributions de
tailles, des fractions volumiques et de la densité de précipités des populations 1 et 2 au cours du

Fraction volumique de la

revenu de la nuance NiNi.
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Figure I1.22 : Evolution des fractions volumiques des deux populations de carbures calculées a
I’aide de I’hypothése des « trous magnétiques ».
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L’évolution du rapport A au cours du revenu de la nuance NiNi est similaire a celle
observée au cours du revenu de la nuance X38CrMoVS5 (tableau I1.14). En effet :

- Entre 20°C et 400°C, le rapport A diminue jusqu’a 400°C aux petites valeurs de q
(population 2). Ceci met en évidence une diminution de la concentration moyenne en
¢éléments d’alliages des carbures M;C de la population 2. Cette évolution du rapport A est la
conséquence de la croissance des carbures M3C de la population 1. Ces phénomenes avaient
¢galement été observés au cours du revenu entre 20°C et 400°C de la nuance X38CrMoVS5.

- Entre 400°C et 500°C, le rapport A augmente jusqu’a 500°C aux petites valeurs de q
(population 2). Comme dans la nuance X38CrMoVS5, ceci met en évidence un
enrichissement des carbures M3;C de la population 2. Cet enrichissement va provoquer une
saturation en éléments d’alliages des carbures M;C de la population 2, entrainant leur
dissolution a 500°C. Cette dissolution permet la précipitation de carbures secondaires de

type M 7Cs3, les carbures M;C cédant leur carbone.

Température de A
revenu (°C) Petits q Grands q
20 10 3.6
200 9 4.1
250 94 3.7
300 9 2.5
350 8.6 4.4
400 7.9 3.1
450 8.3 4.1
500 9.1 3.9
550 8.5 3.2

Tableau I1.14 : Evolution du rapport A entre 20°C et 550°C aux petites valeurs de q
(population 2) et aux grandes valeurs de q (population 1).

- A 550°C, le tableau II.15 met en évidence un double effet du nickel. Tout d’abord, le
nickel permet une précipitation plus importante de carbures MyCs a 550°C. De plus, il
apparait que le nickel diminue la température de début de précipitation des carbures MC. En
effet, la fraction volumique des carbures MC calculée a 1’aide d’une loi de mélange est de
0.16%. Irvine et al. [53] ont établi que le nickel diminue la solubilité du carbone dans la

solution solide favorisant ainsi la précipitation des carbures secondaires. Les carbures
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présents apres un revenu de 2h a 550°C de la nuance NiNi sont les carbures M;C;, MC et

M ;C. Les carbures M;C; et MC sont des carbures sphériques ayant un rayon moyen de

1.4nm. Les carbures M;C sont des carbures allongés ayant un demi—axe a de 7.9nm (tableau

I1.13).
Population 1 Population 2
Traitement|"Trous magnétiques'| Loi de mélange "Trous magnétiques"
thermique o™ pop1 (%0) feres (%) | fve (%) | frotatmer (%) for™spop2 (%0)
X38CrMoV5 1.11 1.10 - 1.10 2.80
550°C
NiNi 1.55 1.38 0.16 1.54 3.29

Tableau I1.15 : Fractions volumiques des populations 1 et 2 aprés un revenu a 550°C réalisé
sur les nuances X38CrMoV5 et NiNi. Comparaison entre la fraction volumique de la
population 1 calculée avec la méthode des « trous magnétiques » et les fractions de VC et CyCs
calculées avec la loi de mélange.

- Au—dessus de 550°C, la fraction volumique des carbures M;C; (tableau I1.16) diminue

plus rapidement que dans la nuance X38CrMoV5 alors que le deuxiéme revenu est réalisé a

une température moins €levée (587°C pour la nuance NiNi). La population 2 présente alors

une fraction volumique plus ¢élevée dans la nuance NiNi que dans la nuance X38CrMoV5.

Les carbures MC continuent de précipiter a 587°C. Ces observations sont en accord avec les

travaux de Vodarek et al. [30] qui ont montré que le nickel accélére la coalescence des

carbures de chrome.

Population 1 Population 2
Traitement |["Trous magnétiques' Loi de mélange "Trous magnétiques'
thermique formpopt (%0)  [ferres (%0)fve (%0)(frotalmer (%)) TyrMipop2 (Y0)
550°C / 595°C 1.01 042 | 0.58 1.00 3.15
X38CrMoV5
550°C / 605°C 0.59 0.11 0.49 0.60 3.97
NiNi 550°C / 587°C 0.93 049 | 0.55 1.04 4.72

Tableau I1.16 : Fractions volumiques des populations 1 et 2 aprés un double revenu réalisé sur
les nuances X38CrMoV5 et NiNi. Comparaison entre la fraction volumique de la population 1
calculée avec la méthode des « trous magnétiques » et les fractions de VC et Cr,C; calculées
avec la loi de mélange.

77




Chapitre II — Caractérisation de la précipitation a I’échelle nanométrique

[l —1—3 Evolution de la dureté au cours du revenu

La figure 11.23 compare les évolutions de la dureté et du nombre de précipités au cours du

revenu dans les nuances X38CrMoVS5 et NiNi.

—a—HRc_X38 -<¢ HRc_NiNi 0O N_X38 ™ N_NiNi

60 g
T 1.6E+24 3
56 - oy
O o®
@ + 1.2E+24 Q
LI 5o 4 )
sq) -—01
o 1 8.0E+23 &
44 - 0 H < - 4.0E+23 ﬁ
= = L ] 3.
O _ I N

40 ; B0 ; ; ; 1.0E+21

0] 100 200 300 400 500 600 700
Température de revenu (°C)

Figure I1.23 : Evolutions de la dureté et du nombre de précipités au cours du revenu des
nuances X38CrMoV5 et NiNi.

Tout d’abord a 1’état trempé, la dureté de la nuance NiNi est plus élevée que celle de la
nuance X38CrMoV5. En effet, le nombre de précipités est supérieur d’un facteur 1.9 dans la
nuance NiNi par rapport a la nuance X38CrMoV5. Cependant, 1’augmentation de la dureté peut
aussi s’expliquer par le fait que le nickel contribue au durcissement par solution solide [27].
Ces deux modes de durcissement sont donc a prendre a compte pour expliquer 1’augmentation

de la dureté a I’état trempé dans la nuance NiNi par rapport a la nuance X38CrMoVS5.

Au cours du revenu, I’évolution de la dureté dans la nuance NiNi est similaire a celle
observée dans la nuance X38CrMoVS5. En effet, I’évolution de la dureté est directement liée a
I’évolution du nombre de précipités, comme cela a ét¢ mis en évidence dans la nuance
X38CrMoVS5. Cependant, a 550°C, le durcissement est plus important dans la nuance NiNi que
dans la nuance X38CrMoV5. En effet, le nombre de précipités dans la nuance NiNi est
légérement plus élevé comparativement a la nuance X38CrMoV5. De plus, il a été¢ mis en
¢vidence la précipitation de carbures MC a 550°C dans la nuance NiNi. Ces carbures présentent
un pouvoir durcissant important [54]. La contribution des carbures MC a I’augmentation de la

duret¢ dans la nuance NiNi est donc fortement probable. Le nickel modifie le pic de
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durcissement secondaire vers des duretés plus importantes. Par contre, il est difficile d’établir

dans cette étude si le pic est décalé en température.

Enfin, au-dela du pic de durcissement secondaire, la dureté de la nuance NiNi chute dés
587°C, température du deuxieme revenu. En effet, le nombre de précipités dans la nuance NiNi
diminue fortement comparativement a la nuance X38CrMoV5. 11 a été montré précédemment
que le nickel favorise la croissance des carbures MyCs. Cette chute de dureté peut donc
s’expliquer par une augmentation de la vitesse de croissance/coalescence des carbures

secondaires.

III — 2 Influence du molybdéne

L’influence du molybdéne a été étudiée en comparant les résultats obtenus sur la nuance

Mo (1.83% de Mo) aux résultats obtenus sur la nuance de référence X38CrMoVS5.

[l —2—1 Etat trempé air

La mod¢lisation des intensités diffusées obtenues par DNPA a été réalisée a partir des
mémes hypotheses formulées pour la nuance X38CrMoV5. Les résultats peuvent se résumer de
la fagon suivante :

- La population 1 est constituée de carbures sphériques présentant un rayon moyen de

1.64nm et une fraction volumique de « trous magnétiques » de 0.08%.

- La population 2 est constituée de carbures elliptiques présentant un demi-axe d’ellipse a

de 11.6nm avec un taux d’¢lancement de 3 et une fraction volumique de « trous

magnétiques » de 5.22%.

Le tableau I1.17 compare les fractions volumiques des populations 1 et 2 obtenues sur les
nuances X38CrMoV5 et Mo apres une trempe a 1’air. Les deux nuances présentent les mémes

fractions volumiques que ce soit pour la population 1 ou pour la population 2.

Température Population 1 Population 2

d'austénitisation (°C) fyrmpop1 (%0) for™,pop2 (%)
X38CrMoV5 980 0.08 5.34
Mo 1005 0.09 5.22

Tableau I1.17 : Fractions volumiques calculées par la méthode des «trous magnétiques» des
populations 1 et 2 dans les nuances X38CrMoV5 et Mo trempées a I’air.
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Enfin, la chimie des précipités peut s’apprécier en comparant 1’évolution du rapport A en
fonction de q pour les nuances X38CrMoVS5 et Mo a I’état trempé (figure 11.24). Le rapport A
ne présente pas de différence que ce soit aux petites valeurs de q (population 2) ou aux grandes
valeurs de q (population 1). En effet, la température Ms des deux nuances étant voisine (350°C
pour la nuance Mo), aucune différence de composition chimique des précipités n’est observée

entre les deux nuances.
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Figure I11.24 : Evolution du rapport A en fonction de q des nuances X38CrMoV5 et Mo
trempées a I’air.

1l —2—2 Etat revenu

Le tableau I1.18 présente les évolutions des tailles, des distributions de tailles, des fractions
volumiques, et du nombre de précipités des populations 1 et 2 au cours du revenu de la nuance
Mo. De plus, la figure I1.25 présente 1’évolution des fractions volumiques des populations 1 et 2

au cours du revenu de la nuance Mo.

Comparativement a la nuance X38CrMoV5, la fraction volumique de la population 2 chute
a partir de 450°C dans la nuance Mo (au lieu de 500°C dans la nuance X38CrMoV5). De plus,
la fraction volumique de la population 1 dans la nuance Mo a 550°C est supérieure d’un facteur
1.4. Les tailles des précipités des populations 1 et 2 sont semblables a celles observées dans la
nuance X38CrMoV5. Enfin, au-dessus de 550°C, la fraction volumique de la population 1

diminue moins rapidement que celle de la nuance X38CrMoV5.
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Température Population 1 Population 2

de revenu (°C)| rp1 (nm) | dryi | £51(%) | Np (m™) ap (nm) | day, | c/a| £ (%) Np2 (m™)
20 1.64 |02] 009 | 9.7x10" 11.6 47 | 3| 522 2.0x 107
200 098 [0.1] 009 | 9.9x10" 12.9 48 | 4| 6.03 1.8 x 10*
250 178 | 02| 008 | 8.6x 107 13.3 41 | 4| 451 1.3x 10"
300 - - - - 16.5 28| 4| 558 1.6x 10"
350 122 [ 08| 012 | 1.4x107 16.3 36 | 4| 4.65 1.4x 10"
400 073 | 03] 022 | 26x107 16.9 26 | 4| 529 1.5x 10*
450 1.08 | 03| 053 | 6.0x107 12.5 6.1 | 3| 3.96 1.5x 10°
500 1.11 [ 04| 1.07 | 12x10* 9.6 49 | 3| 341 1.3x 10"
550 141 | 05| 157 | 1.8x10* 7.9 37| 3| 240 9.4 x 107
610 159 | 06| 093 | Lix10* 9.3 41 1| 3.06 3.6x 107

Tableau I1.18 : Evolution des tailles, des demi-largeurs a mi-hauteur des distributions de
tailles, des fractions volumiques et des densités de précipités des populations 1 et 2 au cours du
revenu de la nuance Mo.
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Figure I1.25 : Evolution des fractions volumiques des deux populations de carbures calculées a
I’aide de I’hypothése des « trous magnétiques ».
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Le tableau II.19 présente les évolutions du rapport A en fonction de la température de
revenu aux petites valeurs de q (population 2) et aux grandes valeurs de q (population 1) de la

nuance Mo.

L’évolution du rapport A au cours du revenu de la nuance Mo présente des similitudes
comparativement a celle observée pour la nuance X38CrMoVS5. Cependant :

- La diminution du rapport A aux petites valeurs de q (population 2) est constatée jusqu’a
300°C. Cette diminution est observée dans la nuance X38CrMoV5 jusqu’a 400°C, et serait
due a la croissance des carbures MsC de la population 1.

- Entre 300°C et 400°C, le rapport A augmente aux petites valeurs de q (population 2),
indiquant un enrichissement en éléments d’alliages des carbures M;C de la population 2. Ce
phénomene est également observé dans la nuance X38CrMoVS5 entre 400°C et 500°C. Ces
¢léments semblent indiquer que le molybdéne favorise a plus basse température
I’enrichissement en éléments d’alliages des carbures M3;C de la population 2. En effet, la
SAT a mis en évidence la présence de molybdeéne en substitution dans les carbures M;C
dans la nuance X38CrMoV5. D’une part, la concentration limite que peuvent contenir les
carbures M ;C est moins ¢€levée en molybdene (5at%) que celle en chrome (20at%) [55].
Sachant que la nuance Mo contient plus de molybdéne (1.83%) que la nuance X38CrMoV5
(1.21%), plus de molybdéne est donc disponible pour enrichir et atteindre la concentration
limite de cet élément dans les carbures M3;C. D’autre part, Yin et al. [31] ont montré que le
molybdéne réduit la solubilité du chrome en solution solide. La SAT a également mis en
évidence la présence de chrome en substitution dans les carbures M3;C. Par conséquent, la
quantité de chrome susceptible de venir enrichir les carbures M3C est plus importante dans
la nuance Mo. Sachant que la dissolution des carbures M;C est due a son enrichissement en
¢léments d’alliages, le molybdeéne semble alors favoriser I’enrichissement en chrome et en

molybdéne des carbures M;C de la population 2.
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Température de A
revenu (°C) Petits ¢ | Grands q
20 11.9 3.6
200 11.6 4.2
250 11.1 2.7
300 9.6 4.2
350 11.1 4.9
400 12.6 4.8
450 10.6 5.5
500 11.1 3.5
550 9.6 2.7

Tableau I1.19 : Evolution du rapport A entre 20°C et 550°C aux petites valeurs de q
(population 2) et aux grandes valeurs de q (population 1).

- A 550°C, le tableau I1.20 met en évidence que la fraction volumique des carbures MyCs

est plus importante dans la nuance Mo que dans la nuance X38CrMoVS5. De plus, les

carbures MC sont formés dés le premier revenu a 550°C. En effet, le décalage de la

température de dissolution des carbures M;C vers les basses températures permet la

libération plus rapide de carbone. Les carbures présents apres un revenu de 2h a 550°C de la

nuance Mo sont les carbures M;Cs;, MC et M;C. Les carbures M;C; et MC sont des

carbures sphériques ayant un rayon moyen de 1.41nm. Les carbures M3;C sont des carbures

allongés ayant un demi—axe d’ellipse a de 7.9nm (tableau I1.18).

Population 1

Population 2

Traitement] "Trous magnétiques" Loi de mélange "Trous magnétiques'
thermique fyr™,pop1 (%0) ferres (%) | fve (Y%0) | Frotalmer (%0) forMupop2 (70)
X38CrMoV5 1.11 1.10 - 1.10 2.80
550°C
Mo 1.57 1.37 0.27 1.64 2.40

Tableau I1.20 : Fractions volumiques des populations 1 et 2 aprés un revenu a 550°C réalisé
sur les nuances X38CrMoV5 et Mo. Comparaison entre la fraction volumique de la population
1 calculée avec la méthode des « trous magnétiques » et les fractions de VC et CrCs calculées
avec la loi de mélange.
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- Au—dessus de 550°C, la diminution de la fraction volumique des carbures M;C; met en

¢évidence la coalescence de ces carbures a 610°C (tableau I1.21).

Population 1 Population 2
Traitement | "Trous magnétiques" Loi de mélange "Trous magnétiques
thermique 5™ popt (%0) ferres (%) [fve (%) | frotamet (%0) fyr™spop2 (%0)
550°C / 595°C 1.01 0.42 0.58 1.00 3.15
X38CrMoV5
550°C / 605°C 0.59 0.11 0.49 0.60 3.97
Mo 550°C/610°C 0.93 0.50 0.43 0.93 3.06

Tableau I1.21 : Fractions volumiques des populations 1 et 2 apres un double revenu réalisé sur
les nuances X38CrMoV5 et Mo. Comparaison entre la fraction volumique de la population 1
calculée avec la méthode des « trous magnétiques » et les fractions de VC et CrC; calculées

avec la loi de mélange.

Cependant, le molybdéne semble ralentir la coalescence des carbures M;C;, malgré une

température de revenu plus élevée dans la nuance Mo. La SAT a montré la présence de

molybdéne en substitution dans les carbures M;C; dans la nuance X38CrMoV5. Michaud [3] a

montré par MET équipé d’un analyseur EDS la présence de molybdéne en substitution dans les

carbures M 7C; de la nuance Mo double revenu a 550°C—-605°C (figure 11.26). Cette observation

indique que la coalescence des carbures M;C; s’accompagne d’un enrichissement en

molybdene. Sachant que le coefficient de diffusion du molybdéne a 605°C, calculé a 1’aide de

I’expression proposée par Ghosh et al. [56], est plus faible d’un facteur 3 par rapport a celui du

chrome, le molybdéne va alors ralentir la coalescence des carbures M;Cs.
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Figure I1.26 : Spectre EDS réalisé sur un carbure Cr,C; de la nuance Mo double revenu
550°C-605°C [3].
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11 —2 —3 Evolution de la dureté au cours du revenu

La figure 11.27 compare les évolutions de la dureté et du nombre de précipités au cours du

revenu dans les nuances X38CrMoV5 et Mo.
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Figure I1.27 : Evolutions de la dureté et du nombre de précipités au cours du revenu des
nuances X38CrMoV5 et Mo.

Tout d’abord, a 1’état trempé, la dureté¢ de la nuance Mo est similaire a celle de la nuance
X38CrMoVS5. Ce constat s’explique par un nombre égal de précipités dans les nuances Mo et
X38CrMoVS5. Par ailleurs, le molybdéne favorise aussi le durcissement par solution solide [53].
Sachant que la majeure partie de cet élément se trouve en solution solide, il semblerait que sa
contribution du durcissement par solution solide soit négligeable par rapport a celui apporté par

une fine précipitation et la présence d’une forte densité de dislocations.

Au cours du revenu, I’évolution de la dureté dans la nuance Mo est influencée par le
nombre de précipités, comme cela a ét¢ montré dans la nuance X38CrMoV5. De plus, a 550°C,
la dureté de la nuance Mo est plus élevée que dans la nuance X38CrMoVS5. En effet, le nombre
de précipités dans la nuance Mo est supérieur d’un facteur 1.3 par rapport au nombre de
précipités dans la nuance X38CrMoVS5. Il a été mis en évidence que la précipitation des
carbures MC débute a 550°C. Comme cela a été établi pour la nuance NiNi, les carbures MC
qui présentent un fort pouvoir durcissant, contribue a I’augmentation de dureté par rapport a la
nuance X38CrMoV5. Ces observations montrent que 1’ajout de molybdéne permet de décaler le
pic de durcissement vers des duretés plus élevées. Cependant, il n’est pas possible de conclure

dans ce cas que le molybdéne permet de décaler le pic de durcissement en température.
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Enfin, au—deld du pic de durcissement secondaire, la diminution de la dureté est moins
importante dans la nuance Mo que dans la nuance X38CrMoV5. En effet, aprés un double
revenu 550°C-610°C, le nombre de précipités dans la nuance Mo est plus élevé d’un facteur 1.4
par rapport au nombre de précipités dans la nuance X38CrMoV5, le molybdéne diminuant la

vitesse de coalescence des carbures secondaires.

III — 3 Influence du couplage nickel, molybdéne et vanadium

L’influence du couplage nickel, molybdéne et vanadium a été étudiée en comparant les
résultats obtenus sur la nuance NiMoV (1.67% de Ni, 1.83% de Mo et 0.72% de V) aux

résultats obtenus sur la nuance de référence X38CrMoV5.

1l —3—1 Etat trempé air

La mod¢lisation des intensités diffusées obtenues par DNPA a été réalisée a partir des
mémes hypotheses formulées pour la nuance X38CrMoV5. Les résultats montrent que :

- La population 1 est constituée de carbures sphériques présentant un rayon moyen de

1.36nm et une fraction volumique de « trous magnétiques » de 0.26%.

- La population 2 est constituée de carbures elliptiques présentant un demi-axe d’ellipse a

de 12.2nm avec un taux d’¢élancement de 3 et une fraction volumique de « trous

magnétiques » de 3.17%.

De plus, le tableau I1.22 compare les fractions volumiques des populations 1 et 2 obtenues
sur les nuances X38CrMoV5 et NiMoV aprés une trempe a Iair. La fraction volumique de la
population 1 est augmentée d’un facteur 3 tandis que la fraction volumique de la population 2

est diminuée d’un facteur 1.7.

Température Population 1 Population 2

D'austénitisation (°C) 5™ pop1 (%0) frrM pop2 (%0)
X38CrMoVS5 980 0.08 5.34
NiMoV 1030 0.26 3.17

Tableau I1.22 : Fractions volumiques calculées par la méthode des « trous magnétiques » des
populations 1 et 2 dans les nuances X38CrMoV5 et NiMoV trempées a I’air.
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A T’état trempé, la chimie des précipités des nuances X38CrMoV5 et NiMoV est comparée
a l’aide de I’analyse du rapport A en fonction de q (figure 11.28). Aux petites valeurs de q
(population 1), le rapport A est plus faible dans la nuance NiMoV que dans la nuance
X38CrMoVS5. Ceci s’explique par une concentration moyenne en ¢léments d’alliages dans les
carbures M;C plus faible dans la nuance NiMoV. Enfin, aux grandes valeurs de q (population

1), aucune modification du rapport A n’est observée par rapport a la nuance X38CrMoVS5.

Il a ét¢ montré précédemment que 1’ajout de 1.83% de molybdéne ne modifie pas la
précipitation au cours de la trempe, que ce soit en termes de fraction volumique ou de chimie
des précipités. De plus, il a également ét¢ montré que 1’ajout de 2.93% de nickel diminue la
fraction volumique des carbures M3C de la population 2 et modifie leur chimie. En revanche, le
nickel augmente la fraction volumique des carbures M3;C de la population 1 sans modifier leur
chimie. Ces écarts ont été attribués a la diminution importante de Mg, qui a pour conséquence
de limiter la croissance et I’enrichissement en ¢léments d’alliages des carbures MsC au cours de
I’autorevenu de la martensite. Cependant, la teneur en nickel dans la nuance NiMoV n’est que
de 1.67%. La température M s est alors plus élevée que dans la nuance NiNi (300°C). Sachant
que la fraction volumique totale de carbures M3;C formés au cours de la trempe est plus faible
d’un facteur 1.6 par rapport a celle de la nuance NiNi, il apparait que la seule influence du
nickel ne peut expliquer ces écarts. Dans la nuance NiMoV, la teneur en vanadium a été
augmentée par rapport a la nuance X38CrMoV5 a hauteur de 0.72%. D’apres les observations
précédentes, il apparait que le vanadium va limiter la précipitation des carbures MzC. Cet effet

est a ajouter a I’'influence du nickel précédemment mise en évidence.
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Figure 11.28 : Evolution du rapport A en fonction de q des nuances X38CrMoV5 et NiMoV
trempées a I’air.
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[l —3 -2 Etat revenu

Le tableau I1.23 illustre les évolutions des tailles, des distributions de tailles, des fractions

volumiques et du nombre de précipités au cours du revenu de la nuance NiMoV. De plus, la

figure 11.29 présente 1’évolution des fractions volumiques des populations 1 et 2 au cours du

revenu de la nuance NiMoV.

Comparativement a la nuance X38CrMoV5, la fraction volumique de la population 2

commence a diminuer a 450°C dans la nuance NiMoV (au lieu de 500°C pour la nuance

X38CrMoV5). De plus, la fraction volumique de la population 1 dans la nuance NiMoV a

550°C est supérieure d’un facteur 1.3. La taille des précipités de la population reste cependant

dans le méme ordre de grandeur que celle déterminée dans la nuance X38CrMoV5 revenu a

550°C. Enfin, au-dessus de 550°C, la fraction volumique de la population 1 diminue moins

rapidement que celle de la nuance X38CrMoVS5.

Température Population 1 Population 2

de revenu (°C)| 1 (nm) | dry | £, (%) | Ny (m™) ap (nm) | day [c/a| £2(%) | Ny (m™)
20 1.36 05| 026 3.6x 107 12.2 431 3] 3.17 1.5x 10"
200 1.13 03| 021 2.8x 107 12.6 42 | 4| 3.60 1.3x 10"
250 1.19 0.1 0.15 2.1x 107 12.9 42| 4| 381 1.4x 10"
300 1.08 06| 0.08 1.1x 107 13.5 34 4] 368 1.3x 10"
350 097 | 02| 024 3.2x 107 12.5 453 ] 3.70 1.8x 10°
400 0.82 03| 0.65 8.9 x 107 12.9 48 | 3| 4.19 2.0x 10"
450 1.03 03| 0.64 8.8 x 107 12.7 43 3| 3.59 1.7 x 10°'
500 124 | 03] 111 1.5x 10 11.6 503 | 397 1.9 x 10*
550 1.44 05| 1.49 2.0x 10 8.5 4213 3.17 1.5x 10"
610 1.78 0.6 | 0.87 1.2x 10 9.6 46 | 1| 341 4.8 x 10°

Tableau I1.23 : Evolution des tailles, des demi-largeurs a mi-hauteur des distributions de
tailles, des fractions volumiques et des densités de précipités des populations 1 et 2 au cours du
revenu de la nuance NiMoV.
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Figure 11.29 : Evolution des fractions volumiques des deux populations de carbures calculées a
I’aide de I’hypothése des « trous magnétiques ».

Le tableau I1.24 présente les évolutions du rapport A en fonction de la température de
revenu aux petites valeurs de q (population 2) et aux grandes valeurs de q (population 1) de la
nuance NiMoV. L’évolution du rapport A au cours du revenu de cette nuance peut étre
décomposée en quatre étapes :

- Entre 20°C et 250°C, le rapport A diminue jusqu’a 250°C aux petites valeurs de q

(population 2). Ceci met en évidence la croissance des carbures MiC de la population 1,

comme cela a ét¢ montré dans la nuance X38CrMoVS5 dans un domaine de température

compris entre 20°C et 400°C.

- Entre 250°C et 500°C, le rapport A augmente jusqu’a 500°C aux petites valeurs de q

(population 2). Ceci met en évidence 1’enrichissement des carbures M3C de la population 2.

Cet enrichissement débutant a une plus basse température de revenu, le début de la

dissolution des carbures M;C va commencer dés 450°C, au lieu de 500°C dans la nuance

X38CrMoVS5. D’une part, le molybdene favorise 1’enrichissement des carbures MsC en

chrome, et, d’autre part, le vanadium favorise la dissolution des carbures M3;C [57]. La
dissolution a plus basse température des carbures M;C de la population serait donc la

conséquence d’un effet couplé du vanadium et du molybdéne.
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Température de A
revenu (°C) Petits ¢ | Grands q
20 10.4 3.9
200 8.5 3.5
250 8.2 3.7
300 9.7 3.1
350 9.3 3.6
400 9.3 4.4
450 9.6 3.4
500 9.9 33
550 8.6 3.2

Tableau I1.24: Evolution du rapport A entre 20°C et 550°C aux petites valeurs de q
(population 2) et aux grandes valeurs de q (population 1).

- A 550°C, le tableau II.25 met en évidence que la fraction volumique des carbures MCs;
est plus importante dans la nuance NiMoV que dans la nuance X38CrMoV5. De plus, les
carbures MC apparaissent des le premier revenu a 550°C. Cette augmentation de la fraction
volumique des carbures de la population 1 peut s’expliquer par la diminution de la solubilité
du chrome en solution solide [31] et par l’addition de vanadium, qui favorise la
précipitation des carbures MC au détriment d’autres carbures comme les carbures MCs
[57]. Les carbures observés aprés un revenu de 2h a 550°C de la nuance NiMoV sont les
carbures M;Cs, MC et MsC. Les carbures M;C; et MC sont des carbures sphériques ayant
un rayon moyen de 1.44nm. Les carbures M3;C sont des carbures allongés ayant un demi—

axe d’ellipse a de 8.5nm (tableau 11.23).

Population 1 Population 2
Traitement | "Trous magnétiques" Loi de mélange "Trous magnétiques’
thermique ﬁ)TM,popl (%) fercs (%) fvc (%) fTota],mé] (%) prMapop2 (%)
X38CrMoV5 1.11 1.10 - 1.10 2.80
550°C
NiMoV 1.49 1.35 0.17 1.52 3.17

Tableau I1.25 : Fractions volumiques des populations 1 et 2 aprés un revenu a 550°C réalisé
sur les nuances X38CrMoV5 et NiMoV. Comparaison entre la fraction volumique de la
population 1 calculée avec la méthode des « trous magnétiques » et les fractions de VC et CyCs
calculées avec la loi de mélange.
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- Au—dessus de 550°C, la diminution de la fraction volumique des carbures M,Cs de la
population 1 met en évidence le passage de ces carbures de la population 1 a la population 2
a 610°C (tableau I1.26). Il semble que ce phénomene soit plus accentué¢ dans la nuance
NiMoV que dans la nuance X38CrMoVS5, le nickel accélérant la coalescence des carbures
M 7C;5 [33]. De plus, la précipitation des carbures MC, observé au cours du premier revenu,
s’intensifie a 610°C, du fait de la présence d’une plus grande teneur en vanadium dans la

nuance NiMoV.

Population 1 Population 2
Traitement | "Trous magnétiques" Loi de mélange "Trous magnétiques'
thermique v popt (%) feires (%) [ fve (%) | frotame (%) fom™,pop2 (%0)
550°C/595°C 1.01 0.42 0.58 1.00 3.15
X38CrMoV5
550°C / 605°C 0.59 0.11 0.49 0.60 3.97
NiMoV |550°C/610°C 0.87 0.28 0.59 0.87 3.41

Tableau I1.26 : Fractions volumiques des populations 1 et 2 aprés un double revenu réalisé sur
les nuances X38CrMoV5 et NiMoV. Comparaison entre la fraction volumique de la population
1 calculée avec la méthode des « trous magnétiques » et les fractions de VC et CrC; calculées
avec la loi de mélange.

1l —3 -3 Evolution de la dureté au cours du revenu

La figure 11.30 compare les évolutions de la dureté et du nombre de précipités au cours du

revenu dans les nuances X38CrMoV5 et NiMoV.
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Figure I1.30 : Evolutions de la dureté et du nombre de précipités au cours du revenu des
nuances X38CrMoV5 et NiMoV.
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Tout d’abord, a I’état trempé, la dureté de la nuance NiMoV est 1égerement supérieure a
celle de la nuance X38CrMoV5. En effet, le nombre de précipités dans la nuance NiMoV est
supérieur d’un facteur 3.6 par rapport au nombre de précipités de la nuance X38CrMoV5. Dans
la nuance Mo, P’effet du molybdene sur le durcissement par solution solide semble étre de
second ordre par rapport au durcissement caus¢ par les précipités et la forte densité de
dislocations. Il apparait alors que le durcissement est causé essentiellement par une densité

¢levée de précipités et de dislocations dans la nuance NiMoV a I’état trempé.

L’évolution de la dureté au cours du revenu de la nuance NiMoV est influencée par le
nombre de précipités, a I’image de la nuance X38CrMoV5. A 550°C, la dureté de la nuance
NiMoV est plus élevée que dans la nuance X38CrMoV35, en raison d’un nombre de précipités
supérieur d’un facteur 1.4 dans la nuance NiMoV. De plus, la précipitation des carbures MC
débute a 550°C. Sachant que les carbures MC présentent un fort pouvoir durcissant, ils
contribuent probablement a I’augmentation de dureté par rapport a la nuance X38CrMoV5. Ces
observations montrent que 1’ajout conjugué de nickel, de molybdéne et de vanadium permet de
décaler le pic de durcissement vers des duretés plus élevées. Cependant, il n’est pas possible de
conclure que I’ajout combiné de nickel, molybdeéne et vanadium permet de décaler le pic de

durcissement en température.

Enfin, au—delda du pic de durcissement secondaire, la diminution de la dureté est moins
importante dans la nuance NiMoV que dans la nuance X38CrMoVS5. En effet, le nombre de
précipités dans la nuance NiMoV est plus élevé d’un facteur 1.6 par rapport a celui dans la
nuance X38CrMoVS5. Cette valeur peut étre associée a la stabilité des carbures de vanadium a
hautes températures de revenu. Ces carbures contribuent au durcissement de maniere plus

efficace du fait de leur faible vitesse de coalescence.

IIT — 4 Influence du cobalt

L’influence du cobalt a également été étudiée en comparant les résultats obtenus sur la

nuance Co (2.72% de Co) aux résultats obtenus sur la nuance de référence X38CrMoVS5.

92



Chapitre II — Caractérisation de la précipitation a I’échelle nanométrique

1l —4 -1 Etat trempé air

La modélisation des intensités diffusées obtenues par DNPA a été réalisée a partir des
mémes hypotheses formulées pour la nuance X38CrMoV5. Les principaux résultats sont les
suivants :

- La population 1 est constituée de carbures sphériques présentant un rayon moyen de

1.76nm et une fraction volumique de « trous magnétiques » de 0.18%.

- La population 2 est constituée de carbures elliptiques présentant un demi-axe d’ellipse a

de 11 nm avec un taux d’¢lancement de 3 et une fraction volumique de « trous

magnétiques » de 5.08%.

Le tableau 11.27 compare les fractions volumiques des populations 1 et 2 obtenues sur la
nuance X38CrMoV5 et la nuance Co aprés une trempe a ’air. Le cobalt augmente d’un facteur
2 la fraction volumique de la population 1 mais ne diminue que légérement la fraction

volumique de la population 2.

Température Population 1 Population 2

D'austénitisation (°C) 5™ popt (%0) M pop2 (%0)
X38CrMoV5 980 0.08 5.34
Co 1000 0.18 5.08

Tableau I1.27 : Fractions volumiques calculées par la méthode des « trous magnétiques » des
populations 1 et 2 dans les nuances X38CrMoVS5 et Co trempées a I’air.

La comparaison des rapports A en fonction de q permet d’accéder aux écarts de chimie des
précipités entre les nuances X38CrMoVS5 et Co a I’état trempé (figure 11.31). Que se soient aux
petites valeurs de q (population 2) ou aux grandes valeurs de q (population 1), le rapport A ne

présente pas de modification dans la nuance Co par rapport a la nuance X38CrMoVS5.
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Figure I1.31 : Evolution du rapport A en fonction de q des nuances X38CrMoV5 et Co
trempées a I’air.

L’ajout de 2.72% de cobalt ne modifie pas la fraction volumique totale des carbures MsC
(population 1 + population 2). Ce résultat semble contredire les travaux de Rong et al. [22] qui
ont établi que le cobalt limite la précipitation des carbures M;C lors de 1’autorevenu de la
martensite. Cependant, ce phénomeéne a été mis en évidence par Rong et al. [22] sur un acier a
plus haute teneur en cobalt (4.5%). De plus, la fraction volumique de la population 1 est deux
fois plus élevée dans la nuance Co que dans la nuance X38CrMoV5 a I’état trempé. D’apres
Rong et al. [22], le cobalt diminue la diffusivité du carbone au sein de la ferrite, ce qui aurait

pour effet de limiter le passage des carbures M3C de la population 1 a la population 2.

1l —4 -2 Etat revenu

Le tableau I1.28 présente les évolutions au cours du revenu de la nuance Co des tailles, des
distributions de tailles, des fractions volumiques et des densités de précipités des populations 1
et 2. De plus, la figure 11.32 présente 1’évolution des fractions volumiques des populations 1 et
2 au cours du revenu de cette nuance. Les évolutions des deux populations sont les mémes que
celles observées dans la nuance X38CrMoV5. Cependant :

- La fraction volumique de la population 1 a 550°C est plus élevée dans la nuance Co que

dans la nuance X38CrMoVS5.

- La fraction volumique de la population 1 chute moins rapidement dans la nuance Co

comparativement a la nuance X38CrMoVS5 au—dessus de 550°C.
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- Les tailles des carbures des populations 1 et 2 restent dans le méme ordre de grandeur que

celle mesurées dans la nuance X38CrMoVS5.

Température Population 1 Population 2

de revenu (°C)| 1 (nm) | Dry; | £,1(%) | Npi(m™) | ap(nm) | Dap |c/a| £2(%) | Ny (m?)
20 176 | 0.1 | 0.18 | 2.0x10° 11.0 48 | 3] 5.08 2.9 x 10"
200 104 | 02| 016 | 1.7x107 11.7 34 | 4| 557 2.4x 107
250 148 | 04| 013 | 14x10° 12.2 49 | 4| 5.11 2.2x 10"
300 112 | 02| 0.14 | 1.6x107 12.5 58 | 4| 515 22x 107
350 118 | 04| 020 | 21x107 11.7 33 | 4| 377 1.6 x 10*
400 091 | 02| 030 | 33x10” 11.4 38 | 4| 484 2.1x 10"
450 1.11 04 | 043 | 4.6x10° 11.6 22 | 3 5.30 3.1x 10"
500 128 | 02| 078 | 84x10” 11.7 32 | 3| 467 2.7x 10"
550 138 | 05| 130 | l4x10" 8.2 39 | 3| 255 1.5x 10"
605 177 1 07| 1.02 | 1.1x10" 9.2 44 |1 4.63 8.0 x 107

Tableau I1.28 : Evolution des tailles, des demi-largeurs a mi-hauteur des distributions de
tailles, des fractions volumiques et des densités de précipités des populations 1 et 2 au cours du
revenu de la nuance Co.
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Figure I1.32 : Evolution des fractions volumiques des deux populations de carbures calculées a
I’aide de I’hypothése des « trous magnétiques ».
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Le tableau II.29 présente les évolutions du rapport A en fonction de la température de

revenu aux petites valeurs de q (population 2) et aux grandes valeurs de q (population 1) de la

nuance Co. L’évolution du rapport A au cours du revenu de la nuance Co présente des

similitudes par rapport a celle observée au cours du revenu de la nuance X38CrMoVS5. En

effet :

- Entre 20°C et 400°C, I’ajout de 2.72% de cobalt ne modifie pas les phénoméenes observés
dans la nuance X38CrMoV5. La diminution du rapport A aux petites valeurs de q
(population 2) est une nouvelle fois mise en évidence.

- Entre 400°C et 500°C, le rapport A aux petites valeurs de q (population 2) augmente

jusqu’a 500°C. Ceci s’explique par un enrichissement en ¢léments d’alliage des carbures
M:C de la population 2, comme cela a ét¢ montré dans la nuance X38CrMoVS5. De plus,
I’ajout de 2.72% de cobalt ne modifie pas la température de dissolution des carbures MiC
de la population 2. Ces observations semblent contredire les travaux de Lee et al. [58]
réalisés sur des aciers 0.28%C-2.3%W-1%Mn-2.61%Cr-14.04%Co qui ont établi que le
cobalt réduit la stabilité des carbures M ;C car il diminue la solubilité du chrome dans ces
carbures. Cependant, I’ajout de seulement 2.72% de cobalt ne semble pas suffisant pour que

le cobalt s’exprime complétement dans des aciers X38CrMoVS5.

Température de A
revenu (°C) Petits ¢ | Grands q

20 13.6 4

200 11.4 4.4
250 11.1 2.5
300 10.8 34
350 10.6 2.2
400 10.9 3.6
450 10.6 5

500 12.9 4.1
550 10.3 3.7

Tableau I1.29 : Evolution du rapport A entre 20°C et 550°C aux petites valeurs de q
(population 2) et aux grandes valeurs de q (population 1).

- A 550°C, le tableau I1.30 met en évidence que 1’ajout de cobalt favorise la précipitation

des carbures M;C;. L’augmentation de la fraction volumique pourrait étre expliquée par les
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travaux de Chandhok et al. [29] qui ont mis en évidence que le cobalt augmente 1’activité
du carbone dans la ferrite. Ce phénomene favorise alors une précipitation plus intense des
carbures secondaires. Les carbures présents apres un revenu de 2h de la nuance Co sont les
carbures M;C; et M3C. Les carbures M;Cs sont des carbures sphériques ayant un rayon
moyen de 1.38nm (tableau I1.28). Les carbures M;C sont des carbures allongés ayant un

demi—axe d’ellipse de 8.2nm (tableau I1.28).

"Trous . "Trous
. ‘ Loi de mélange _
Traitement | magnétiques" magnétiques”
thermique fi)TM,popl (%) fCr7C3 (%) fVC (%) fTotal,mél (%) prM,popZ (%)
X38CrMoV5 1.11 1.10 - 1.10 2.80
550°C
Co 1.30 1.25 - 1.25 2.55

Tableau I1.30 : Fractions volumiques des populations 1 et 2 aprés un revenu a 550°C réalis¢
sur les nuances X38CrMoV5 et Co. Comparaison entre la fraction volumique de la population 1
calculée avec la méthode des « trous magnétiques » et les fractions de VC et CrC; calculées
avec la loi de mélange.

- Au—dessus de 550°C, le tableau I1.31 met en évidence que 1’ajout de cobalt diminue la
vitesse de coalescence des carbures M;C;. En effet, a 605°C, la fraction volumique des
carbures M;C; est plus importante d’un facteur 4 dans la nuance Co par rapport a la nuance
X38CrMoVS5. En revanche, les carbures MC ne présentent pas d’évolution avec I’ajout de
cobalt. L’effet du cobalt sur la diminution de la vitesse de coalescence des carbures

secondaires a également été établi par Rong et al. [22].

Population 1 Population 2
Traitement | "Trous magnétiques" Loi de mélange "Trous magnétiques
thermique for™mpop1 (%0) ferres (%) [fve (%) | frota,mer (%0) fyr™spop2 (%0)
550°C / 595°C 1.01 0.42 0.58 1.00 3.15
X38CrMoV5
550°C / 605°C 0.59 0.11 0.49 0.60 3.97
Co 550°C / 605°C 1.02 0.46 0.51 0.97 4.63

Tableau I1.31 : Fractions volumiques des populations 1 et 2 apres un double revenu réalisé sur
les nuances X38CrMoV5 et Co. Comparaison entre la fraction volumique de la population 1
calculée avec la méthode des « trous magnétiques » et les fractions de VC et Cr,C; calculées

avec la loi de mélange.
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[l —4 —3 Evolution de la dureté au cours du revenu

La figure 11.33 compare les évolutions de la dureté et du nombre de précipités au cours du

revenu dans les nuances X38CrMoVS5 et Co.
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Figure 11.33 : Evolutions de la dureté et du nombre de précipités au cours du revenu des
nuances X38CrMoVS5 et Co.

A T’état trempé, la nuance Co présente une dureté légerement plus élevée que celle de la
nuance X38CrMoVS5, qui s’explique par un nombre de précipités plus important d’un

facteur 2.

Au cours du revenu, 1’évolution de la dureté dans la nuance Co est contrdlée par le nombre
de précipités, comme cela a ét¢ montré dans la nuance X38CrMoV5. A 550°C, la dureté de la
nuance Co est légerement plus ¢élevée que dans la nuance X38CrMoVS5. C’est la conséquence
d’un nombre de précipités dans la nuance Co légérement supérieur a celui de la nuance
X38CrMoVS5. L’augmentation de I’activité du carbone dans la matrice [29], qui a pour effet de
favoriser la précipitation des carbures secondaires, est probablement la cause de cette densité
¢levée. L’ajout de cobalt permet donc de décaler 1égerement le pic de durcissement vers des

duretés plus €levées.
Enfin, au—dela du pic de durcissement secondaire, la diminution de la dureté est moins

importante dans la nuance Co que dans la nuance X38CrMoVS5. En effet, le cobalt semble

diminuer la vitesse de coalescence des carbures secondaires, ce qui explique cet écart de dureté.
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IIT — 5 Synthese de ’influence des éléments d’alliages

Les résultats concernant I’influence des éléments d’alliages sur les évolutions de la
précipitation secondaire au cours du traitement thermique des aciers a outils a 5% de chrome
ont permis de montrer leur influence plus sensible en termes de cinétique de précipitation que
de changement de nature chimique des carbures. En effet, les ¢léments d’alliages étudiés
contribuent au décalage du pic de durcissement secondaire vers des duretés plus ¢élevées.
Cependant, cette é¢tude n’a pas permis de déterminer si le pic de dureté est également décalé en

température.

Les ¢éléments d’alliages décalent le pic de durcissement secondaire vers les duretés plus
¢levées en augmentant la fraction volumique des précipités secondaires tout en gardant la
méme taille nanométrique que dans la nuance X38CrMoVS5. Le nickel, le molybdeéne et le
vanadium favorisent la précipitation des carbures de vanadium de type MC dés 550°C,

température du pic de durcissement. Le molybdéne favorise la dissolution a plus basse

température des carbures MsC tandis que le nickel et le cobalt influencent respectivement la
solubilité du carbone et son activité dans la matrice. L’ajout de molybdéne permet de former le
plus grand nombre de carbures a 550°C, comparativement aux autres nuances étudices. Le
molybdeéne est le seul élément d’alliage étudié a avoir une influence sur la stabilité des carbures

M;C dans cette étude.

Les ¢éléments d’alliages ont une influence marquée sur le comportement des aciers
martensitiques a 5% de chrome au—dela du pic de durcissement secondaire. En effet, le nickel a
tendance a accélérer la vitesse de coalescence des carbures secondaires alors que le molybdéne
et le cobalt ont plutdt tendance a la diminuer. Le vanadium favorise la précipitation des
carbures MC qui présentent une meilleure stabilité a chaud que les carbures MyCs. Cependant,
I’ajout de nickel est nécessaire pour améliorer la trempabilité afin de conférer aux gros blocs
d’aciers de meilleures propriétés de ténacité. La nuance NiMoV présente donc un bon
compromis entre 1’amélioration de la ténacité et 1’augmentation de la dureté au pic de

durcissement secondaire.
Enfin, trois modes de durcissement ont été établis dans la nuance X38CrMoVS5 a 1’état

trempé : durcissement par précipitation, par interaction entre dislocations et par ségrégation du

carbone aux dislocations. L’apport des ¢léments d’alliages sur le durcissement par solution
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solide n’a pas été mis en évidence. Cependant, il a ét¢ montré que 1’évolution de la dureté est

directement reliée a I’évolution du nombre de précipités, quelle que soit la nuance étudiée.

Le tableau I1.32 présente les évolutions des tailles des précipités des populations 1 et 2 ainsi

que des distances entre carbures en fonction du revenu pour chaque nuance étudiée.

550°C 550°C - Toev2
Population 1| Population 2| Population 1 | Population 2

X38CrMoV5 | fer/ap (m) | 1.33 11.1 1.64 11.9
d (nm) 22 113 39 102
NiNi Tpt / @y (nm) 1.40 7.9 1.72 10.2
d (nm) 19 74 30 0

Mo 11 / &y (nm) 1.41 7.9 1.59 93

d (nm) 19 87 28 91

NiMoV Ip1 / 8y (Nm) 1.44 8.5 1.59 9.6
d (nm) 20 82 33 89

Co 11 / ay (nm) 1.39 8.2 1.78 9.2

d (nm) 21 88 30 73

Tableau I1.32 : Evolution des tailles des précipités et des distances entre précipités en fonction
du revenu pour chaque nuance étudi¢e. La température du second revenu dépend de la nuance
¢étudiée (tableau 1.2, chapitre I).

Les carbures de chrome de type M;C; participent majoritairement au durcissement quelle
que soit la nuance. Cependant, les carbures de vanadium de type MC participent également au
durcissement dés le premier revenu dans les nuances NiNi, Mo et NiMoV. L’ajout de 2% de
cobalt n’apporte aucune modification en termes d’évolution de la distance entre précipités de la
population 1 par rapport a la nuance X38CrMoV5. Lors du double revenu, le carbure de
vanadium de type MC devient le carbure qui contribue le plus au durcissement du fait de la
coalescence des carbures M7Cs. Cependant, ce phénomene est moins marqué dans les nuances

Mo et Co car ces éléments diminuent la vitesse de coalescence des carbures M;Cs.

IV — Conclusion

L’¢étude de la précipitation secondaire a 1’échelle nanométrique se formant au cours du
revenu des aciers X38CrMoV5 a ¢été réalisée a I’aide de techniques expérimentales

originellement complémentaires. En effet, les fractions volumiques des carbures secondaires
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ont été évaluées, ainsi que les morphologies et compositions chimiques. De plus, 1’évolution de

ces parameétres a été étudiée apres des revenus réalisés a différentes températures.

Les principaux résultats obtenus sur la nuance de référence X38CrMoVS5 peuvent se
résumer en plusieurs points :

- Deux populations de carbures nanométriques ont été mises en évidence dés 1’état trempé.

La population 1 est constituée de carbures sphériques de fer de type MiC et la population 2

est constituée de carbures allongés de type M;C. La population 2 étant présente en grande

quantité des 1’état trempé (5.34%), la solution solide contient alors tres peu de carbone.

- Les évolutions de ces deux populations de carbures au cours du revenu a 550°C sont

intimement liées. En effet, la dissolution de la population 2, qui céde son carbone, permet la

précipitation de carbures secondaires de type M7Cs. La dissolution de la population 2 n’est

cependant que tres partielle au cours de ce revenu. A 550°C, les carbures sphériques M;Cs

provoquent le durcissement secondaire observé dans ces aciers.

- Au cours du deuxieme revenu, les carbures sphériques de vanadium MC précipitent,

tandis que d’une part les carbures MzC continuent de se dissoudre et d’autre part, les

carbures M;Cs croissent, passant de la population 1 a la population 2.

- La séquence de précipitation au cours du traitement thermique permettant d’obtenir une

dureté de 47HRc est la suivante : M3C — M;C; - M-;C; + MC.

Les ¢éléments d’alliages ne modifient pas la séquence de précipitation mise en évidence dans
la nuance X38CrMoV5 mais jouent un réle important sur la cinétique de précipitation. En effet,
le nickel, le molybdéne et le vanadium diminuent la température de début de précipitation des
carbures MC qui précipitent dés le premier revenu a 550°C. De plus, le nickel accélére la

coalescence des carbures M 7Cs.

La compréhension des mécanismes de formation de la précipitation secondaire est un atout
indispensable pour comprendre 1’évolution des propriétés mécaniques de I’acier X38CrMoVS5.
L’utilisation d’outils de simulation thermocinétique, qui font défaut actuellement, pourrait
permettre de déterminer rapidement la séquence de précipitation et de quantifier les fractions
volumiques ainsi que les tailles des carbures, tout en évitant de coliteux essais. Ces travaux
seront présentés dans le chapitre suivant. Les résultats expérimentaux obtenus serviront a
I’identification des paramétres du modele. D’autre part, ces résultats expérimentaux seront

¢galement destinés a la validation des simulations réalisées.
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Chapitre III - Simulation de la séquence de

précipitation

Dans le chapitre II, les analyses et observations a 1’échelle nanométrique ont permis de
mettre en évidence les séquences de précipitation au cours du traitement thermique des aciers
martensitiques a 5% de chrome et d’accéder ainsi aux précipités responsables du durcissement
secondaire. La compréhension des mécanismes de formation de la précipitation devrait
permettre le décalage du durcissement secondaire vers les hautes températures de revenu et/ou
vers les hautes duretés. Cependant, les études menées sur la compréhension de la précipitation
nécessitent des expérimentations longues et colteuses. C’est pourquoi I’utilisation et le
développement d’outils de simulation performants peuvent aider I’aciériste & comprendre et
prédire I’évolution de la précipitation et donc les propriétés mécaniques usuelles au cours de

traitements thermiques des aciers.

Dans la premicre partie de ce chapitre, les modeles thermodynamiques et cinétiques utilisés
généralement pour la modélisation des séquences de précipitation seront présentés. Ensuite, le
logiciel MatCalc, utilisé au cours de cette étude, sera présenté. L’architecture ainsi que le
modele implémenté dans ce logiciel seront détaillés.

Dans la deuxieme partie de ce chapitre, une étude de sensibilité des parametres d’entrée de
MatCalc sera présentée. En effet, MatCalc fait appel a des parameétres d’entrée qui prennent en
compte les caractéristiques microstructurales de ’acier telles que les tailles de grains et de
lattes, la densité de dislocations. Il est important d’évaluer I’influence de chaque parameétre sur
les résultats finaux de la simulation afin de mettre en évidence les paramétres identifiables et
les paramétres ajustables a 1’aide des résultats expérimentaux.

Dans la troisiéme partie de ce chapitre, les modélisations de la précipitation au cours du
traitement thermique de chaque nuance du plan d’expérience seront réalisées. Les résultats

seront comparés aux résultats expérimentaux obtenus au chapitre II.
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I — Synthése bibliographique des principaux modéles de simulation

de la cinétique de précipitation

Des modé¢les numériques ont été établis dans la littérature pour la simulation de la cinétique
de précipitation, soit par l’intermédiaire de formulations analytiques des évolutions des
fractions précipitées, des rayons moyens ou des densités de précipités, soit par intégration
numérique des équations de vitesse décrivant les stades de la précipitation que sont la

germination, la croissance et la coalescence.

I — 1 Modélisation classique des différents stades de la précipitation

| —1—-1 Théorie classique de la germination

La théorie classique de la germination a ét¢ développée par Volmer et Weber [59], ainsi que
par Becker et Doring [60]. Lorsqu’une nouvelle phase est créée, I’énergie d’interface du germe
avec la matrice tend a empécher sa formation en créant une barriere d’énergie. Lorsqu’un

germe sphérique de rayon p est créé lors d’une fluctuation thermique ou de concentration, la

variation d’enthalpie libre AG est donnée par [61] :
AG = %zﬁAGV +47p’y (I1L.1)

Avec v, I’énergie d’interface précipité/matrice par unité de surface, AGy, la variation
d’enthalpie libre du systéme par unité de volume.
Le premier terme correspond au gain d’énergie di a la formation d’une phase plus stable,

tandis que le second terme représente la perte d’énergie causée par la formation de I’interface.

La taille critique pour qu’un germe puisse se développer, appelée rayon critique du germe

p’, est définie par le maximum d’énergie libre de germination, appelé barrié¢re de germination

AG*. Les valeurs de p“et de AG* sont obtenues aprés dérivation de AG par rapport a p :

3
_r AGH— 107~ (II1.2)

* =
Yy 3AG

v

La variation de I’énergie libre, représentée sur la figure III.1, ne diminue qu’au-dela du
rayon critique p . Un germe sphérique de rayon supérieur 4 p’ aura tendance a croitre plutot

qu’a se dissoudre puisque sa croissance entraine une diminution de I’enthalpie du systeme.
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Figure I11.1 : Variation de ’enthalpie libre en fonction du rayon du germe dans la solution
solide sursaturée [3].

La vitesse de germination J dans un systéme multiconstitué représente le nombre de germes
de taille critique qui vont croitre jusqu’a une taille sur-critique par unité¢ de temps et de

volume :

%
J=N,Zp* exp(— Ak?' jexp{— %j (I1L.3)

Ou N vy est le nombre de sites de germination disponibles, Z est le facteur de Zeldovich [62]
qui prend en compte les fluctuations thermiques, B* est la vitesse de création des liaisons
atomiques et T est le temps d’incubation nécessaire a la formation des germes critiques.

Chaque germe stable entre en régime de croissance par la suite. Ce processus est décrit dans

le paragraphe suivant.

| —1—-2 Lacroissance

Il est généralement admis qu’aux températures considérées pour la précipitation, la
croissance est controlée par la diffusion longue distance [8, 61]. En effet, la vitesse de
déplacement de I’interface précipité/matrice dépend de la mobilité des atomes dans la matrice
et est reliée au transfert des atomes a travers D’interface [63]. Ces processus se déroulent en
série. Lorsque la majorité de 1’énergie est dissipée lors de la diffusion des atomes au devant de
I’interface, la croissance est dite contrélée par la diffusion. Au contraire, lorsque la majeure
partie de I’énergie est dissipée lors du transfert d’atomes a travers 1’interface, la croissance est

dite controlée par I’interface [63].
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Comme la diffusion du soluté est difficile a I’état solide, il est raisonnable de supposer

qu’aux températures considérées, la plupart des transformations sont controlées par la diffusion

[63].

L’évolution du rayon moyen d’un précipité est calculée a partir du gradient de

concentration a I’interface précipité/matrice. La vitesse de croissance d’un précipité dans une

matrice sursaturée s’écrit [64]:

do__X0O-% D (I1L4)
dt (v p

(QJ(Xﬂ_Xi)

V/3

Avec X(t) la fraction atomique dans la matrice loin du précipité, X; la fraction atomique a

I’interface, X g la fraction atomique du précipité, D le coefficient de diffusion du soluté et V, et

V g les volumes molaires respectifs de la matrice et du précipité (figure I11.2).

e
-~

p

Figure I11.2 : Profil de concentration a I’interface précipité — matrice [9].

A la fin de la croissance, la force motrice disponible pour faire croitre les précipités par un

apport de soluté de la matrice devient trés faible. Les précipités vont alors coalescer pour

minimiser leur énergie de surface.
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| —1 -3 Lacoalescence

La théorie a tout d’abord été proposée par Wagner [65], Lifshitz et Slyozov [66] (la théorie

LSW). La vitesse de coalescence contrdlée par la diffusion s’écrit :

8V,D X
3 t _ 3 — B © t
p (- p, KT X, X, (11L.5)

Avec po le rayon initial du précipité, et X_ la fraction atomique d’équilibre donnée par le

diagramme de phase.
Les mode¢les numériques actuels qui traitent la cinétique globale de la précipitation ont été

développés a partir des modeles de la germination, croissance et coalescence présentés dans ce

paragraphe. Ces mode¢les sont présentés de maniere succincte dans la suite de ce paragraphe.

I -2 Modéle de Johnson - Mehl- Avrami

Johnson, Mehl [67] et Avrami [68] ont développé un modele qui décrit I’avancement des
transformations de phases en terme d’évolution de fraction de phase transformée
(équation II1.6).

f =1-exp (— kt ") (111.6)

Avec f, la fraction de phase transformée, k, la constante de vitesse qui dépend de la
température, t, le temps de maintien en température et n, le coefficient de Johnson-Mehl-

Avrami.

Cependant, ce modele phénoménologique ne prend pas en compte les cinétiques de
précipitation ou un grand nombre de précipités interagissent entre eux. Cette approche a éteé
améliorée par Robson et al. [69, 70] qui ont développé un modéle capable de traiter des
réactions simultanées de précipitation de phase M2X, M2;C¢ et de phases de Laves dans des

aclers.

I -3 Mod¢le de Kampmann — Wagner

Kampmann et Wagner [71] ont développé un modele numérique capable de prédire
I’évolution de la distribution de tailles des précipités, que ce soit lors de la germination, de la

croissance et de la coalescence. Ce modele numérique est basé sur la théorie classique de
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germination et croissance, présentée au paragraphe I. L’étape de coalescence est incluse dans
I’étape de croissance qui assure, par la prise en compte de ’effet Gibbs-Thomson (équation

I11.7), la dissolution des précipités les plus petits.

2 1
X; = X, exp Ny 1 (I11.7)
RT p

Ce modéle s’applique principalement pour la simulation de la précipitation au cours de
traitements anisothermes. Robson [72] a utilisé ce modele afin de prédire I’influence de la
sursaturation, de 1’énergie d’interface carbure/matrice et de la diffusivit¢é du soluté sur la
transition des stades de germination, croissance et coalescence dans des alliages Cu-Co.
Deschamps et al. [73] ont appliqué un modele Kampmann Wagner modifié pour I’étude de la
précipitation dans des alliages Al-Zn-Mg, en séparant le calcul en deux étapes: une étape
incluant la germination et la croissance et une étape prenant en compte la coalescence. Enfin,
Maugis et al. [74] ont également utilisé ce modele pour la précipitation de carbonitrures de

vanadium dans des aciers.

I-4DICTRA
L’approche utilisée par le logiciel DICTRA permet de prendre en compte le champ de
concentration qui entoure le précipité et de résoudre rigoureusement les équations de la
diffusion dans des systémes multiconstitués avec I’hypothese de 1’équilibre local a I’interface
précipité/matrice [75]. Les équations de la diffusion pour un systéme multiconstitu¢ (n
¢léments) s’écrivent [75] :
n-1

. 0C,
Jy = _Z ij 8—21 (I11.8)

i=1
Avec Ji la densité¢ de flux de I’élément k, Dlg la matrice de diffusivité (n-1) x (n-1),

oC

et 6—1, le gradient de concentration de I’élément j.
y4

La résolution de ces équations peut étre complexe du fait de la non-linéarit¢ de ces
équations, causée soit par les variations des coefficients de diffusion, soit par la non-linéarité
des conditions limites. Ces conditions limites, telles que la composition chimique, les activités,

les potentiels chimiques et les flux des éléments du systéme doivent étre définies en fonction du
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temps, de la température et de la pression [75]. La figure II1.3 présente le principe du calcul de

DICTRA.

Vitesse de la transformation

!

dt
Equations de conservation du flux

Equations de la diffusion Equilibre local

k4 > T

Pose delomnes=  deddidusdon Foves b boamees Alerne olviaamie e

Figure II1.3 : Schéma de principe du fonctionnement du calcul réalisé par DICTRA. La partie
thermodynamique, effectuée par ThermoCalc, agit comme une sous-routine [3].

L’une des premicres applications de ce modele a été la simulation de la dissolution de la
cémentite dans austénite par Agren et al. [76]. De plus, Ghosh et al. [36] ont étudié la
précipitation paraéquilibre de la cémentite dans des nuances modeles d’aciers a haute
résistance. Enfin, Schneider et al. [77] ont analysé la croissance des carbures MsC, M23Cs et
M ;C; dans un acier a 12% de chrome et 0.1% de carbone. Malheurcusement, 1’utilisation de
DICTRA pour la résolution de problémes complexes, comme ceux rencontrés dans des alliages

du type X38CrMoVS5, est tres difficile et peu appropriée [3].

Au cours de ces dernicres années, la croissance de la capacité des ordinateurs a permis de
developper des modeles plus performants comme le modele de cinétique de Monte Carlo [78]
ou la méthode des champs moyens [79]. Bien que tous ces modeles aient été utilisés pour
simuler la précipitation dans des alliages mode¢les, leur application dans des systémes
multiconstitués est toujours réduite soit par des capacités prédictives limitées et/ou des
difficultés numériques pour résoudre des problémes hautement non linéaires. Au cours de cette

¢tude, un modele développé récemment et implémenté dans le logiciel MatCalc a été utilisé
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pour simuler la précipitation au cours du traitement thermique d’aciers martensitiques a 5% de

chrome. Ce modéle est présenté dans la suite de ce chapitre.

II — Modélisation de la précipitation avec MatCalc

L’architecture de MatCalc est présentée figure I11.4. MatCalc est un logiciel dont le but est
de simuler des processus thermocinétiques dans les alliages métalliques ainsi que 1’évolution de
leur microstructure. La mise en données consiste a définir la composition chimique de 1’alliage
ainsi que les phases (matrice et carbures susceptibles de se former) et les bases de données
thermodynamique et cinétique. Les carbures précipitent a partir d’une matrice dont les
parametres microstructuraux ont été définis comme condition initiale. Les sites de germination
doivent étre connus, et sont généralement déterminés a partir d’observations microstructurales.
Les énergies d’interface précipité/matrice et la composition des germes, sont calculées pour

chaque précipité a I’aide d’une base de données thermodynamiques.

Ce logiciel utilise un mode¢le par classe [42]. Chaque classe de précipité k est caractérisée
par un nombre de précipités NkP, d’un rayon moyen px et d’'une composition chimique al. A
chaque pas de temps At et pour chaque précipité, la vitesse de germination J est évaluée
(équation II1.3) et une nouvelle classe de précipités est ajoutée (N = J. At). Un rayon de germe
sur-critique est assigné a la nouvelle classe créée afin que les précipités de cette classe puissent

croitre au pas de temps suivant. Le nombre total de classes m est alors incrémenté de 1.

Composition globale ‘
[

Matrice || Précipité 1

e—a —| Précipité2 |
,/""Microstructure —f(t,T‘)\\ .
» densité de dislocations 4{ Précipité 3 ‘
i« taille de grains

S+ taille de lattes 4{ ‘
T _( k N: 2. |Cre  Fre C P
‘,.f-"Proprfétés des précipités” 1 |1e12 | 4e-9 |0.25 |0.36 |0.12
C'Tt Mmtfd loat 2 |2e13 |59 |0.25 |0.38 |0.11
site(s) de nucleation 3 | 8e13|6e9 |0.25 |0.39 | 0.09

Figure I11.4 : Architecture utilisée pour la simulation de la précipitation [42].
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Une fois la mise en données effectuée, un processus itératif traite la séquence de

précipitation qui regroupe germination/croissance/dissolution (figure IIL.5).

Pre-Proc.: Initialisation et mise en données ‘

’—b
e
3
> Ajout d'une classe de
= (%] ? o
S 8 P Nucleation® orécipité
2 4%
£ 82 % Croissance Evaluation
s 31
- - Retrait d’une classe
S Dissolution? de précipite
g N—

[

Post-Proc.: Evaluation des résultats

Figure I1L.5 : Principe du calcul dans MatCalc [42].

La germination est traitée par la théorie classique de la germination présentée au paragraphe
I.1. La croissance est traitée a 1’aide du principe d’extremum d’Onsager [80, 81]. Ce principe
stipule que, lors de la croissance d’un précipité, le systéme va évoluer de maniére a dissiper le
maximum d’entropie. La coalescence est une conséquence des interactions entre les précipités
dans chacune de leur classe. L’étape de coalescence est incluse dans I’étape de croissance qui
assure, par la prise en compte de 1’effet Gibbs-Thomson, la dissolution des précipités les plus
petits. Ce traitement numérique de la coalescence a été réalisé¢ dans les années 1980 a 1’aide du

modele numérique de Kampmann-Wagner [71].

II — 1 Le traitement numérique de la croissance par MatCalc

La figure II1.6 représente le profil de concentration autour d’un précipité dans le cas ou les
concentrations a I’équilibre local varient pendant la croissance du précipité et que les profils de

concentration sont pris en compte de part et d’autre du précipité [82].

Cip est la concentration a I’interface en atomes B dans le précipité 3, C;,, la concentration a
I’interface en atomes B dans la matrice a, C, la concentration globale en atomes B de la

matrice o, v la vitesse de ’interface et J le flux d’atomes B.
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B
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Figure I11.6 : Profils de concentration lors de la croissance d’un précipité [82].

La relation entre la vitesse de I’interface et les compositions locales a I’interface est donnée

par la conservation de la masse [82] :

Jin—di=VC,~-C.) (111.9)

i,in i,out

Le probléme majeur pour résoudre cette équation est d’accéder aux compositions a
I’équilibre, définies par les conodes dans les diagrammes de phases, qui permettent d’obtenir
une vitesse suffisamment lente pour maintenir I’équilibre a I’interface. La définition de ces
conodes est un probléme hautement non linéaire, difficile a résoudre numériquement dans des

systémes multiconstitués [82].

Afin de diminuer la complexité du probléme, des hypotheses doivent étre formulées. La
premicre hypothese est d’utiliser un profil de concentration moyen autour du précipité¢ afin
d’éviter les profils complexes de concentrations de part et d’autre de [D’interface
précipité/matrice. La deuxiéme hypothése consiste a utiliser le principe de I’extremum
thermodynamique d’Onsager [80, 81] qui est basé sur I’hypothése qu’un systéme hors équilibre

évolue de manicre a produire le maximum d’entropie.

L’idée de base est de considérer un alliage avec une composition chimique homogene
dans lequel la précipitation de particules est possible. Ces précipités sont distribués
statistiquement et chacun de ces précipités se trouve au sein d’une matrice homogene. La figure
II1.7 présente les profils de concentration lorsque les précipités sont entourés d’un champ de

concentration moyen.

112



Chapitre III — Simulation de la séquence de précipitation

Concentration en

atomes By
Cg .
v o (matrice)

—>
Co
Ca

B J.
(précipité) l
>
T Distance x

Figure I11.7 : Champ de concentration moyen autour du précipité [82].

Energielibre totale du systeme

L’énergie libre totale du systéme défini précédemment contenant n éléments et m précipités

est donnée par [83] :

G =
i =1

4o
N giteqi + Z 3

i=1 k:

3 n m
k(ﬂk+§:CMﬂMj+2:4@pr (II1.10)
k=1

i=1

Avec n=s + p, s étant les éléments en substitution et p ceux en insertion dans le systéme.

Le premier terme représente 1’énergie libre de la matrice, avec Noi le nombre de moles de
I’élément 1 dans la matrice et Wy (i = 1,....,n) le potentiel chimique de cet élément i. Le
deuxiéme terme représente 1’énergie libre des m précipités, avec Ax (k = 1,...., m) qui prend en
compte les énergies ¢élastiques et plastiques liées a I’expansion volumique des précipités dans la
matrice et pii(k=1,...., m,1=1,...., n) le potentiel chimique de 1’élément 1 dans les précipités,
cki (k=1,....,m,1=1,...., n) la concentration moyenne dans le précipité. Le troisieme terme

prend en compte 1’énergie d’interface précipité/matriceyy (k = 1,...., m). [83]

L’équation III1.10 décrit I’énergie libre totale du systéme dans un état thermodynamique qui
est défini par des paramétres d’états indépendants px (k=1,....,m) et ¢ (k=1,...,m, i=1,...,n).
Les autres parametres peuvent étre déterminés a partir de la loi de conservation de la masse

établie pour chaque ¢élément 1 [83] :

m 4 3
Nsz—z¥?%m G=1,.....n) (IL11)

k=1
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Avec Ny; le nombre de moles de I’élément i1 dans la matrice. Etant donné qu’un élément

peut étre choisi comme référence, la conservation globale de la masse donne [83] :

Ny =N, (i=1,.....s) (I1L.12)

S
i=1

Avec N le nombre total d’éléments en substitution i dans la matrice.

La concentration moyenne dans le précipité k (k=1,....,m) est donnée par [83] :
Cp = (i=1,......n) (IIL.13)
ki Q geeeeas , .

Avec uy, la fraction de sites de 1’élément i dans le précipité k et Q2, le volume molaire des

¢léments en substitution.

La concentration moyenne c; des éléments 1 dans la matrice est donnée par [83] :

N

— Oi

Coi = ON, (i=1,......n) (111.14)

En prenant en compte 1’équation (III.11), I’énergie libre G s’exprime alors [83] :

G= ZN oiloi T Z
i=1 k=1

47p, 3 U
3pk (lk + Z Cio (11 — i, )) + 24”/0137% (IIL.15)
i=1 k=1

La variation de 1’énergie libre G en fonction des paramétres d’état pi et ci est donnée
par [83]:
oG >
5 =87py\ +47p; {/ﬂtk + chi (/uki — My )} (II1.16)
k i=1
(k=1,...,m)

- ki

— Mo .17
56 =3 Hor) (I.17)

(k=1,....meti=1,....,n)
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Dissipation de |’ énergie de Gibbs

Lors de la croissance, le systtme évolue vers un état d’équilibre plus stable
thermodynamiquement. Cette évolution s’accompagne d’une dissipation d’énergie libre. Dans
MatCalc, trois mécanismes permettent de dissiper cette énergie : [84]

- Dissipation par mouvement de I’interface (Qi),

- Dissipation par diffusion dans le précipité (Q>),

- Dissipation par diffusion dans la matrice (Q3).

La vitesse totale de dissipation de 1’énergie libre est la somme de ces trois contributions :

Q=0Q +Q,+Q; (I11.18)

La variation de Q en fonction des parametres cinétiques p, , vitesse de variation du rayon

des précipités et Ci, vitesse de variation de composition chimique des précipités est donnée

par : [83]

1 " (c. —c, ) 8RTp* &c, - *
Q:sm —+RTkaM P+ P > ey (I11.19)
) M 3 i1 C0| DOi

2, k it Coi Do

0 RIp, ¢, —¢, - 8aRTp. 1 5 -
Q: pk Ckl COIp + pk |:[ + J :| (HI.20)

0 k Cki
Cki 3 C()i DOi 45 Cki Dki COi DOi

(k=1,....m,i=1,....,n)

Principe thermodynamique d’ Onsager

Kozeschnik et al. [83] montrent que I’application du principe d’extremum
thermodynamique développé par Lars Onsager [80, 81], permet d’exprimer les équations
(IT1.19) et (II1.20) sous la forme d’un systéme d’équations linéaires qui décrivent la variation du
rayon et de la composition des précipités. D’aprés ce principe, un systéme qui n’est pas a
I’équilibre va évoluer de fagon a produire un maximum d’entropie. Si qi (i=1,...,k) est un
parametre d’état du systéme sous une température et une pression constantes, 1’énergie libre

totale du systéme peut étre définie au moyen de qi(G = G(qi, q2,..., qx)) et la vitesse totale de
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dissipation de I’énergie libre Q peut étre exprimée a I’aide de q et de ¢, (Q=Q(qi, Q2,---., 9k, Q;,

0,0y ))-

L’¢évolution du systéme est alors donnée par :

©_10 o
M 2aq
En appliquant le principe thermodynamique d’Onsager, les équations a résoudre deviennent

[83]:

a@G =—% 8Q (II1.22)
P dp,
oG = —l Q (I11.23)
oCy 2 aéki

La matrice de ces équations linéaires peut étre décomposée pour chaque valeur de k en m

ensembles d’équations linéaires de dimension n.

Si on définit pour un k fixé : y, = p,, ¥, =C«, 1= 2,...,n+1, alors I’ensemble des équations
linéaires peut s’écrire :

> Ay, =B.i=1.,n (I11.24)
j=1

Le détail des expressions des coefficients de la matrice Ajj et du vecteur B; sont décrits dans

la référence [83].

II — 2 Simulation de la précipitation au cours du traitement thermique a

I’aide de MatCalc

Il —2 -1 Mise en données des paramétres d entrée du modele

La simulation de la précipitation a été réalisée pour un acier ayant subi une austénitisation
de 30min, suivie d’une trempe a l’air, d’un premier revenu a 550°C pendant 2h, et d’un
deuxiéme revenu de 2h a plus haute température. Les températures d’austénitisation et de

deuxiéme revenu dépendent de la composition chimique de I’acier (tableau 1.2).
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Il —2—-1-1 Domaines de précipitation
La composition chimique, les phases ainsi que les précipités de I’acier étudié, doivent étre
définis. De plus, sachant que le traitement thermique prévoit une austénitisation et deux
revenus, il est nécessaire de définir deux domaines dans lesquels les carbures sont susceptibles
de précipiter : les domaines austénitique et ferritique. En effet, ’absence de données sur les
coefficients de diffusion dans la martensite entraine obligatoirement 1’utilisation de coefficients
de diffusion préalablement déterminés dans la ferrite [77, 85]. Les domaines de précipitation

sont caractérisé€s par une taille de grains, une taille de lattes et une densité de dislocations.

Taillesde grains

Les tailles de grains ont été mesurées par microscopie électronique a balayage (MEB)
associée a de I’analyse d’images sur les nuances prévues par le plan expérimental [3]. L’étude
de la taille des grains primaires austénitiques a permis de valider pour chaque nuance les
températures d’austénitisation, calculée a 1’aide de ThermoCalc [3]. En effet, pour que 1’acier
X38CrMoVS5 possede une bonne résistance mécanique associée a une ténacité suffisante, il est
nécessaire d’atteindre une taille de grains de 1’ordre de 20um (indice ASTM de 8) [86]. La
figure I11.8 présente les évolutions de I’indice de taille de grains ASTM et de la fraction molaire
de carbures non dissous en fonction de la température d’austénitisation [3]. Une bonne
corrélation est obtenue entre la température a partir de laquelle le grain grossit trés rapidement
et la température pour laquelle le taux de précipitation de carbure VC est de 0.4% en fraction
molaire (a 980°C).
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Figure I11.8 : Etude de la mise en solution de la nuance X38CrMoV5. Abaque taille de
grains/fraction molaire de carbures calculée via ThermoCalc [3].
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En effet, les carbures VC jouent un réle majeur durant I’austénitisation pour bloquer le
grossissement de grains. Le contrdle de la quantité de carbures VC avant trempe est important,
d’une part, pour minimiser le grossissement de grains et, d’autre part, pour que toutes les
nuances du plan expérimental présentent la méme quantité de carbone disponible apres trempe
[3]. La fraction molaire de carbures VC, présents a la température de 980°C, est calculée a
partir du diagramme d’équilibre de la nuance X38CrMoV5 a I’aide de la régle des segments
inverses (figure I11.9). La taille de grains ainsi déterminée est de I’ordre de 10pm. Ce parametre

restera constant lors de la simulation.
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Figure II1.9 : Diagramme d’équilibre de la nuance X38CrMoV5 [3].

Tailles de lattes martensitiques

La microstructure a révélé des lattes de martensite revenue de tailles hétérogenes variant
entre 0.1um et 2um en largeur et entre 0.5um et 15um de longueur [3]. Les autres nuances
étudiées présentent une microstructure semblable a celle de la nuance X38CrMoV5. Comme la
structure en lattes présente des hétérogénéités importantes, il est alors nécessaire d’étudier
I’influence de la variation de la taille de lattes sur les résultats de la simulation en termes de

fraction volumique et de taille de précipités. L’étude de sensibilit¢ de ce paramétre a été
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réalisée sur la précipitation du carbure M;C; au cours d’une austénitisation a 980°C pendant
30min suivie d’une trempe a I’air et un revenu a 550°C pendant 2h de la nuance X38CrMoVS5.
Les bases de données utilisées dans 1’étude paramétrique ainsi que dans les calculs réalisés sur

les nuances étudiées sont TCFE3 [75] et MOB2 [75].

Les figures I11.10 et I11.11 présentent respectivement les évolutions de la fraction volumique
et du rayon moyen des carbures M7Cs en fonction de la taille de lattes au cours du traitement
thermique de la nuance X38CrMoV35. Le joint de lattes est supposé, dans ce cas, étre 1’unique
site de germination des carbures M;Cs. Les tailles de lattes martensitiques considérées sont :
lum, 2um, 4pm et 10um. L’augmentation d’un facteur 10 engendre une diminution d’un
facteur 2 de la fraction volumique et une légere diminution du rayon moyen des précipités. En
effet, la taille de lattes définit le nombre de sites de germination potentiels pour les carbures.
L’augmentation du nombre de sites de germination a pour conséquence de favoriser la
germination en augmentant la vitesse de germination J (équation II1.3). De plus, ’augmentation

du nombre de sites de germination va réduire la taille des carbures au stade de leur croissance.
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Figure II1.10 : Influence de la taille de lattes martensitiques sur 1’évolution de la fraction
volumique des carbures M;Cs.
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Figure II1.11: Influence de la taille de lattes martensitiques sur 1’évolution du rayon moyen des
carbures MyCs.

La taille des lattes de martensite a donc une influence significative sur la germination des
carbures car ce paramétre joue sur la densité de sites de germination. Cependant, ce parameétre
peut étre déterminé par MEB associ¢e a de I’analyse d’image avec une grande précision
(0.05pm par pixel) [3]. L’incertitude de la mesure de ce paramétre ne va donc pas engendrer de
grandes fluctuations dans les résultats de la simulation. La taille de lattes utilisées lors du calcul

est de 2um avec un taux d’élongation de 10 [3]. Ce parametre restera fixe lors de la simulation.

Densité de dislocations

La densité de dislocations a été déterminée par Mébarki [2] sur la nuance X38CrMoV5 aux
états trempé, puis trempé et revenu a 580°C, 620°C et 640°C, en utilisant une procédure
d’analyse de profils de pics de diffraction de rayons X développée par Ungar [87, 88]. Le
tableau III.1 présente les valeurs obtenues aux différents états thermiques étudiés. La valeur
déterminée a 1’état trempé est de 2.5 x 10'° m?. L’augmentation de la température de revenu a
pour effet de diminuer la densité de dislocations. Cependant, cette méthode ne permet la

détermination de la densité de dislocations qu’a un facteur 10 pres.
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Traitements Densité de
thermiques dislocations (10" m™)
Trempé 24.64
580°C 16.8
620°C 6.55
640°C 1.01

Tableau III.1 : Densités de dislocations déterminées par Mébarki sur la nuance X38CrMoVS5.

[2]

A la vue de tous ces ¢éléments, il apparait important d’étudier I’influence de la densité de

dislocations sur la précipitation des carbures au cours du traitement thermique.

Les figures II1.12 et II1.13 présentent les évolutions de la fraction volumique et du rayon
moyen des carbures M;Cs en fonction de la densité de dislocations. Les dislocations sont
supposées étre le site unique de germination des carbures M;Cs. Les densités de dislocations
étudiées sont : 10" m?, 10" m? et 10" m™. L’augmentation de la densité de dislocations d’un
facteur 10 augmente d’un facteur 3 la fraction volumique des carbures M;Cs et réduit d’un
facteur 1.5 la taille des carbures. En effet, ’augmentation de la densité de dislocation accroit le
nombre de sites potentiels de germination, accélérant ainsi la vitesse de germination J (équation

II1.3). De plus, ’augmentation du nombre de précipités va diminuer leur taille lors de la

croissance.
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Figure I11.12 : Evolution de la fraction volumique des carbures M;C; en fonction de la densité
de dislocations.
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Figure I11.13 : Evolution du rayon moyen des carbures M;C; en fonction de la densité de
dislocations.

La densit¢ de dislocations a donc une trés grande influence sur la germination et la
croissance des carbures. Cependant, un facteur 10 peut engendrer de grandes modifications
dans les résultats de la simulation. La méthode développée par Ungar [87, 88] ne permettant
d’atteindre une précision inférieure a un facteur 10, ce paramétre a été ajusté dans le domaine
de valeurs 10" m? — 10" m?, domaine de valeurs trouvé dans la littérature [2, 89, 90]. La
méthode d’ajustement sera détaillée lors de la présentation des simulations réalisées sur les

nuances du plan d’expérience.

Il —2—1 -2 Carbures susceptibles de précipiter
Carbures pris en compte
Il est nécessaire de définir préalablement les carbures qui peuvent potentiellement précipiter
au cours du traitement thermique étudié. Les carbures pris en considération lors de la
simulation sont les carbures de vanadium de type MC, les carbures de chrome de type MyC; et
les carbures de fer de type M;C car ils ont été mis en évidence expérimentalement dans la

nuance X38CrMoV5 (chapitre II).

Carbures M 23Cs

Les carbures de chrome de type MyCs sont €galement des carbures qui peuvent
potentiellement précipiter au cours du revenu. D’une part, Mébarki [2] a mis en évidence
expérimentalement que ce carbure est un carbure primaire qui n’évolue pas lors des deux
revenus a 550°C et 605°C pendant 2h. D’autre part, Michaud [3] a montré, lors de simulations

réalisées sur la nuance X38CrMoVS5, que ce carbure précipite dés le premier revenu a 550°C.
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Ce résultat est en contradiction avec les résultats expérimentaux de Mébarki [2]. La
précipitation trop rapide de ce carbure lors de la simulation pourrait s’expliquer par des valeurs
erronées dans les bases de données utilisées. Enfin, un calcul a I’équilibre thermodynamique,
réalisé a ’aide de MatCalc, met en évidence que les deux carbures d’équilibre dans la nuance
X38CrMoVS5 sont les carbures Mx;Ce et MC. Une étude plus approfondie devrait étre réalisée
pour mieux expliquer la précipitation prématurée des carbures M»3;Cq lors de la simulation. Pour

s’affranchir de ce probléme, ce carbure n’a pas été pris en compte lors de la simulation.

Prise en compte des carbures primaires VC lors de |’ austénitisation

I1 a été établi précédemment que toutes les nuances étudiées présentent une fraction molaire
de carbures VC de 0.4% [3]. Pour prendre en compte la présence de carbures primaires de
vanadium non dissous au cours de 1’austénitisation, les quantités de carbone et de vanadium
nécessaires a la précipitation une fraction molaire de 0.4% de carbures de vanadium ont été

calculées, puis retirés de la composition chimique nominale de 1’acier.

Carbures M 3sC ala composition paraéquilibre

Les carbures de fer de type M;C précipitent via un mécanisme paraéquilibre [91]. Le
paraéquilibre est un équilibre contraint ou le rapport entre le nombre d’atomes de fer et le
nombre d’atomes en substitution est identique dans la matrice (bainite ou martensite) et dans les
carbures M;C. En effet, de nombreux auteurs [24, 26, 36, 40, 55, 56, 92-94] ont mis en
évidence, par sonde atomique, que les éléments d’alliages tels que le chrome, le molybdéne, le
manganése et le silicium ne sont pas redistribués entre la matrice et les carbures MsC suivant
les conditions d’équilibre thermodynamique aux premiers stades du revenu d’aciers. Le
formalisme mathématique introduit dans MatCalc est basé sur la minimisation de I’énergie libre

et sur I'utilisation d’un modele de sous-réseaux €tabli par Hillert et Staffanson [95].

Le silicium, qui a une trés faible solubilit¢ dans les carbures M3C a 1’équilibre
thermodynamique [96], peut également étre piégé dans ces carbures a la composition
paraéquilibre. Babu et al [92] ont montré que la concentration en silicium dans la matrice et
dans la cémentite est la méme aux premiers stades du revenu d’un acier Fe-C—Si—Mn. La base
de données thermodynamique TCFE3 omet de prendre en compte le fait que le silicium puisse
intégrer le sous-réseau des carbures M3C [97] a la condition du paraéquilibre. C’est pourquoi,
le silicium a été ajouté dans la base TCFE3 de la maniére suivante :

CONST CEMENTITE : CO,CR,FE%,MN,MO,NB,NI,SI,V,W: C,N
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Enfin, les analyses en MET et DNPA ont mis en évidence que les carbures MsC ont une
forme allongée. Un facteur de forme a alors été introduit pour prendre en compte la forme de

ces carbures [98]. Le facteur de forme restera constant pendant la simulation.

Sites de germination
La gestion des sites de germination dans MatCalc est décrite annexe B. Les sites de
germination doivent étre définis suivant les domaines de précipitation :
- Dans ’austénite, le site de germination est le joint de grains austénitiques.
- Dans la ferrite, les joints de lattes et les dislocations dans la martensite sont les sites de
germination considérés. En effet, ces principaux sites, énergétiquement favorables, ont été

mis en évidence par de nombreux auteurs [33, 51, 53].

Energie d'interface carbure/matrice

Les précipités sont séparés de la matrice les entourant par une interface. A chaque fois que
cette interface s’étend ou se rétracte, de 1’énergie est soit consommée, soit libérée. Cette énergie
v est un parameétre important lors de la simulation de la précipitation. Une petite variation de ce
parameétre peut avoir un impact important sur la germination, la croissance et la coalescence des
précipités [82]. En effet, la barriére de germination AG* étant proportionnelle a v? (équation
II1.2), une petite variation de ce parametre peut supprimer la germination des précipités.
Cependant, les valeurs des énergies d’interface carbure/matrice ne sont généralement pas bien
connues car Y dépend de parametres difficilement accessibles expérimentalement, tels que la
cristallographie de la matrice et du précipité, de la composition chimique de chaque phase et de

leur degré de cohérence [82].

Les valeurs d’énergies d’interface carbure/matrice généralement trouvées dans la littérature
varient entre 0.03 a 0.2 J.m™~ pour les interfaces cohérentes [99] et peuvent atteindre 0.5 a
1 J.m™ pour les interfaces incohérentes [104]. Yamasaki et al. [100] ont simulé la précipitation
des carbures V4C; et la dissolution des carbures MzC en utilisant une valeur d’énergie

d’interface carbures MC/matrice de 0.2 J.m™.
MatCalc calcule les énergies d’interface a 1’aide d’une méthode utilisant I’hypothése des

liaisons brisées entre atomes proches voisins émise par Becker [82], qui a montré que I’énergie

totale du systéme est la somme des énergies des liaisons atomiques [101]. Pendant la
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précipitation de carbures dans une matrice, des liaisons atomiques sont brisées et de nouvelles
sont créées. L’énergie d’interface carbure/matrice peut alors étre définie comme étant la somme
des énergies de liaisons atomiques créées moins la somme des énergies de liaisons atomiques
brisées [102]. La figure I11.14 présente la méthode de Becker de maniére schématique. Soient
deux blocs, le bloc 1 représente la matrice avec une composition Xiu et le bloc 2 représente un
précipité de composition X p. Lors de la formation d’un carbure dans une matrice, des liaisons
matrice/précipité sont créées, et conjointement, les propres liaisons atomiques de la matrice
sont brisées. Ceci est schématisé sur la figure I1I.14 par les blocs 3 et 4. L énergie des nouvelles
interfaces créées peut alors étre calculée comme la somme des énergies des nouvelles liaisons

dans les blocs 3 et 4 moins la somme des €nergies des liaisons brisées dans les blocs 1 et 2. [82]

Xim Xim Xip Xip Xim Xip Xip Xim
Bloc 1 Bloc 2 Bloc 3 Bloc 4

Figure I11.14 : Calcul des énergies d’interface par la méthode de Becker [82].

Les énergies d’interface peuvent étre calculées a 1’aide de 1’équation suivante [103] :

N..Z
7/——8 > AE

= 111.25
Nz o O (I25)

Avec ng le nombre d’atomes par unité d’interface, N le nombre d’Avogadro, % ¢ le nombre
de liaisons atomiques brisées a 1’interface, Z . le nombre de coordination du systéme.
L’énergie d’interface est directement liée a 1’enthalpie de solution des précipités dans une

matrice infinie (AEsq), qui est calculée a partir des bases de données thermodynamiques :

oH
AE, =2+
<ol of : (I11.26)

Avec H, I’enthalpie molaire du systéme et f, la fraction de phase précipitée.

L’¢énergie d’interface étant difficilement accessible, il est donc particulierement pertinent

d’¢étudier I’influence de cette énergie sur les résultats de la simulation.
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Les figures I1.15 et I11.16 présentent respectivement les évolutions de la fraction volumique
et du rayon moyen des carbures M;C; en fonction de 1’énergie d’interface (y). Les valeurs des
énergies d’interface prises en compte sont : 0.3 Jm™, 0.4 J.m” et 0.5 J.m™”. Les précipités M;C;

germent a la fois sur les dislocations et les joints de lattes.
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Figure II1.15 : Evolution de la fraction volumique des carbures M;C; en fonction de 1’énergie
d’interface.
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Figure I11.16 : Evolution du rayon moyen des carbures M;Cs en fonction de 1’énergie
d’interface.

L’augmentation de la valeur de 1’énergie d’interface diminue a la fois la fraction volumique

et le rayon moyen des précipités. La barriere de germination étant proportionnelle a v, une
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augmentation de 0.1J .m? de v peut supprimer la précipitation des carbures. Un résultat similaire

serait obtenu pour les autres types de précipités.

L’énergie d’interface carbure/matrice est donc un paramétre majeur lorsque 1’on traite la
simulation en termes de germination, croissance et coalescence. Cependant, ce parametre est
tres difficile a déterminer expérimentalement. Dans la pratique, les énergies d’interface sont de
ce fait considérées comme un parametre ajustable [104]. MatCalc, qui utilise la méthode de
Becker [101], calcule les énergies d’interface a partir des enthalpies présentes dans les bases de
données. En utilisant cette méthode, Sonderegger et al. [105] ont simulé la précipitation au
cours du traitement thermique d’un acier a double précipitations de carbures et
d’intermétalliques. Ils ont montré que le nickel et I’aluminium ne sont pas correctement pris en
compte dans la base de données TCFE3. Ceci engendre une erreur dans le calcul de I’enthalpie
AEg (équation II1.26). A travers ces ¢éléments, un ajustement des ¢énergies d’interface

carbure/matrice semble justifié.

IIT — Simulation de la précipitation au cours du traitement

thermique

La simulation de la précipitation a été réalisée a partir des parameétres d’entrée du modele
présentés dans le paragraphe II. La densité de dislocations et les énergies d’interface

carbure/matrice ont été ajustées a 1’aide d’'une méthode décrite dans le paragraphe suivant.

III — 1 Précipitation au cours du traitement thermique de la nuance

référence X38CrMoV5

[l =1 -1 Parameétresd entrée

Les tableaux II1.2 et II1.3 présentent les paramétres d’entrée pris en compte respectivement
pour les deux domaines de précipitation et les carbures considérés, pour la simulation de la
précipitation au cours du traitement thermique de la nuance X38CrMoV5. Le traitement
thermique de cette nuance comprend une austénitisation a 980°C pendant 30min, suivie d’une

trempe a I’air et de deux revenus a 550°C et 605°C pendant 2h.

Tous les parametres pris en compte pour les domaines de précipitation tels que les tailles de

grains et de lattes ainsi que les densités de dislocations sont des parameétres qui restent fixes au
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cours de la simulation. Les tailles de grains et de lattes ont été mesurées expérimentalement,
alors que la densité de dislocations dans la ferrite et les énergies d’interface carbures/matrice
ont ¢té ajustées. La valeur de la densité de dislocations dans 1’austénite prise en compte lors de
la simulation est issue de la littérature ( 10" m'z) [89]. Cette valeur restera constante lors de la

simulation et ne sera pas ajustée car les dislocations ne sont pas considérées comme des sites de

germinations dans 1’austénite.

Domaines de .
Parameétres Valeurs
précipitation
) Taille de grains 10 pm Parametres
Austénite —
Densité de dislocations 100" m™[89] fixes
Taille de lattes 2 um pendant
Ferrite Taux d'élancement 10 la

Densité de dislocations 5.10° m? simulation

Tableau III.2 : Paramétres d’entrée pris en compte pour chaque domaine de précipitation.

Domaines de Sites de Energies
Carbures
précipitation Germination D'interface
Austénite Joints de grains
M;C . Dislocations [0.21 - 0.47] J.m™
Ferrite
Joints de lattes
Austénite Joints de grains
M;Cs . Dislocations [0.08 - 0.11] J.m™
Ferrite
Joints de lattes
Austénite Joints de grains
MC ' Dislocations [0.011 —0.013] J.m™
Ferrite
Joints de lattes

Tableau II1.3 : Parameétres d’entrée pris en compte pour chaque carbure considéré.

L’ajustement de la densité de dislocations dans la ferrite et des énergies d’interface
carbures/matrice est réalisé en comparant les rayons issus de la simulation aux rayons mesurés

par DNPA, car ce paramétre est une donnée brute de cette expérience. La figure II1.17 montre
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que cette méthode permet d’ajuster les rayons simulés aux rayons déterminés

expérimentalement.
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Figure II1.17 : Evolution des tailles des précipités au cours du traitement thermique de la
nuance X38CrMoV5. Résultat de la méthode d’ajustement. Valeurs expérimentales issues de la

DNPA des populations 1 (©) et 2 (®).

La densité de dislocations de la ferrite a été ajustée dans un domaine de valeurs comprises
entre 10" m™ et 10'® m™. La valeur ajustée reste dans I’ordre de grandeur de celle déterminée

par Mébarki [2] pour la nuance X38CrMoV5 a I’état trempé (2.5. 10" m™).

Les ¢énergies d’interface carbure/matrice sont des parameétres qui varient suivant la
température a laquelle le traitement thermique est effectué¢ ainsi que suivant la composition
chimique des carbures et de la matrice. Le tableau I11.3 donne les valeurs extrémes des énergies
d’interface calculées par MatCalc au cours du traitement thermique. Ces valeurs restent dans la

gamme de valeurs généralement trouvées dans la littérature [99, 100].

[l —1-2 Résultats
Reésultats de la simulation

Les figures III.18 et III.19 présentent respectivement les évolutions des fractions
volumiques et du nombre de précipités en fonction du cycle thermique réalisé sur la nuance de
référence X38CrMoV5. Les valeurs obtenues par simulation sont comparées aux résultats

expérimentaux issus de la DNPA.
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Figure I11.18 : Evolution de la fraction volumique des carbures au cours du traitement
thermique de la nuance X38CrMoV5. Valeurs expérimentales issues de la DNPA de la

population 2 (®), des carbures Cr;C; () et VC (}).
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Figure I11.19 : Evolution du nombre de carbures au cours du traitement thermique de la nuance
X38CrMoVS5. Valeurs expérimentales issues de la DNPA des populations 1 ©) et 2 (®).

Au cours de la trempe, les carbures M ;C précipitent a la température Ms. La précipitation
des carbures M ;C appauvrit la solution solide en carbone (figure I11.20). Les carbures MsC ont
une croissance paraéquilibre, ce qui explique les évolutions tres rapides de leur taille et de leur
fraction volumique. A 1’état trempé, les carbures M ;C ont une fraction volumique de 5.8% pour

un demi-axe d’ellipse a de 9.4 nm.

Ensuite, au cours du premier revenu a 550°C, la dissolution des carbures M;C débute aux

alentours de 550°C. Un enrichissement en chrome, molybdéne, vanadium et manganése de ces
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carbures est alors constaté (figures I11.21 et I11.22). Le silicium diffuse hors des carbures MiC.
Le carbone est libéré par les carbures M ;C et permet la précipitation des carbures M;C; (figure
IM1.18). La figure II1.20 met en évidence que la précipitation des carbures M;Cs provoque un

appauvrissement en chrome de la solution solide.

Enfin, au cours du revenu a 605°C, la dissolution des carbures M3;C est accélérée. Ce
phénomene correspond a un fort enrichissement en chrome, en manganése et en vanadium de
ces carbures (figures I11.21 et I11.22). De plus, le nombre de carbures M;C; chute, mettant ainsi
en ¢évidence leur coalescence. Les carbures MC précipitent aux alentours de 580°C lors de la
montée en température a 605°C. Ce phénoméne provoque une diminution de la concentration
en vanadium de la solution solide (figure I11.20). Par ailleurs, le molybdéne, dont la majeure
partie se trouve en solution solide, vient se substituer au vanadium au cours du deuxiéme
revenu (figure II1.24). Enfin, le nombre de précipités MC diminue fortement des le début du

palier a 605°C mettant ainsi en évidence leur coalescence.

Le tableau I11.4 compare les concentrations atomiques en éléments d’alliages des carbures
M 3C a I’état paraéquilibre, aprés deux revenus de 2h a 550°C et a 605°C et a 1’équilibre
simulées a 1’aide de MatCalc. Il apparait que les carbures MsC s’enrichissent en chrome, en
vanadium et en manganese au cours du double revenu 550°C-605°C. Le silicium qui a une
solubilité quasi nulle a I’équilibre dans ces carbures [96], est rejeté de ces carbures au cours du
revenu. De plus, I’¢lévation de la température favorise la redistribution des éléments d’alliages

entre la matrice et les carbures M;C.

%at Fe | %at C %atCr | %atMo | %atV | %atMn | %atSi
Paraéquilibre 69.37 25.00 4.11 0.53 0.26 0.27 0.42
Revenu a 550°C/2h et 605°C/2h  12.53 25.00 60.95 0.45 0.31 0.64 0.08
Equilibre 10.60 25.00 57.65 0.27 1.71 1.20 -

Tableau I11.4 : Composition chimique des carbures MsC calculée par MatCalc a I’état

paraéquilibre, apres le double revenu a 550°C et 605°C et a I’équilibre.
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Figure I11.20: Evolutions de la composition chimique de la ferrite en carbone, chrome,
molybdene et vanadium au cours du traitement thermique de la nuance X38CrMoV5.
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Figure I11.21 : Evolutions de la composition chimique des carbures M5C en fer et en chrome
au cours du traitement thermique de la nuance X38CrMoVS5.
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Figure I11.22 : Evolutions de la composition chimique des carbures MsC en molybdéne,
vanadium, silicium et manganese au cours du traitement thermique de la nuance X38CrMoVS5.
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Figure I11.23: Evolutions de la composition chimique des carbures M;Cs en fer, chrome et
vanadium au cours du traitement thermique de la nuance X38CrMoVS5.
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Figure I11.24 : Evolutions de la composition chimique des carbures MC en carbone,
molybdéne et vanadium au cours du traitement thermique de la nuance X38CrMoVS5.

Comparaison des résultats de la simulation avec ceux obtenus expérimentalement

Tout d’abord de maniére quantitative, la fraction volumique simulée de la population 1 ainsi
que celle de la population 2 & 605°C restent dans I’incertitude des mesures expérimentales.
Cependant la fraction volumique de la population 2 a 550°C est surestimée d’un facteur 1.6.
Cette différence reste correcte par rapport aux incertitudes des parametres d’entrée tels que la
densité de dislocations et les énergies d’interface carbure/matrice. Enfin, la température de
début de dissolution des carbures MzC simulée est d’environ 550°C alors que celle obtenue
expérimentalement est d’environ 500°C. Le choix a été fait lors de cette étude de réaliser des

traitements thermiques industriels, c’est-a-dire de fixer le temps de traitement tout en faisant
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varier la température. Cette méthode permet de bien mettre en évidence les mécanismes de
précipitation mais ne rend pas forcément compte des aspects purement cinétiques. Cette

différence peut donc s’expliquer par ce choix.

De manicre qualitative, 1l existe un trés bon accord entre les phénomeénes observés
expérimentalement et les résultats issus de la simulation sur les points suivants :

- La précipitation des carbures MsC a I’état paraéquilibre a lieu a la température Ms au

cours de la trempe a I’air.

- La dissolution des carbures M ;C au cours du revenu a 550°C libére du carbone afin de

favoriser la précipitation des carbures de chrome de type M;Cs.

- Les carbures présents a la température du pic de durcissement secondaire de la nuance

X38CrMoVS5 sont les carbures M;C et M;Cs.

- La précipitation des carbures MC ne débute qu’au cours du second revenu a 605°C.

- La coalescence des carbures M;C; et MC a lieu au cours du second revenu a 605°C.

L’enrichissement en ¢éléments d’alliages des carbures M;C tout au long des deux revenus
n’a pas été clairement mis en évidence expérimentalement. En effet, seul I’enrichissement des
carbures M ;C a été montré expérimentalement avant leur dissolution. Cependant, Caballero et
al.[24] ont mis en évidence par SAT sur un acier 0.98%C-1.46%Si-1.89%Mn-0.26%Mo-
1.26%Cr-0.09%YV les points suivants :

- Le silicium présent dans les carbures M;C diffuse au bout de 30min a 450°C vers la

solution solide, sans que soit observée la redistribution des autres éléments d’alliages entre

la matrice et les carbures M;C.

- L’enrichissement en chrome et manganése des carbures MzC est mis en évidence des

500°C.

De plus Miyamoto et al. [94] ont montré que la croissance des carbures M3;C se déroule avec
une évolution croissante des concentrations en éléments d’alliages.
Tous ces éléments montrent que la simulation tient compte de maniere correcte, au moins d’un
point de vue qualitatif, des enrichissements des différents carbures pris en compte au cours de

la simulation.

La simulation du traitement thermique de la nuance de référence X38CrMoVS5 a été réalisée

de maniére correcte tant d’un point de vue qualitatif que quantitatif. Il reste a étudier la prise en
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compte par le modéle des effets des ¢léments d’alliages tels que le nickel, le molybdéne, le

vanadium et le cobalt sur la précipitation.

III — 2 Influence des éléments d’alliages sur la précipitation secondaire

[l —2 -1 Influence du nickel

Parameétres d' entrée

L’influence du nickel sur la précipitation secondaire est étudiée a I’aide de la nuance NiNi
(2.93%Ni). Le traitement thermique de cette nuance comprend une austénitisation a 1000°C
pendant 30min, suivie d’une trempe a I’air et de deux revenus a 550°C et 587°C pendant 2h. Le
tableau II1.5 présente les parametres d’entrée pris en compte pour les carbures considérés pour
la simulation de la précipitation au cours du traitement thermique de la nuance NiNi. Les
parametres d’entrée qui concernent les domaines de précipitation sont similaires a ceux utilisées
pour la nuance X38CrMoVS5 (tableau II1.2). Les valeurs de la densité de dislocations dans la
ferrite ainsi que les énergies d’interface ont été ajustées suivant la méthode décrite au

paragraphe I11-1-1.

Domaines de Sites de Energies
Carbures
précipitation germination d'interface
Austénite Joints de grains
M;C . Dislocations [0.21 - 0.47] J.m™
Ferrite
Joints de lattes
Austénite Joints de grains
M;Cs . Dislocations [0.08 - 0.11] J.m™
Ferrite
Joints de lattes
Austénite Joints de grains
MC . Dislocations [0.011 —0.013] J.m™
Ferrite
Joints de lattes

Tableau IIL.5 : Paramétres d’entrée pris en compte pour chaque carbure considéré.
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La figure I11.25 montre la bonne concordance des tailles des précipités entre les résultats
expérimentaux et ceux de la simulation aprés ajustement de ces parametres. Les valeurs des
énergies d’interface carbure/matrice calculées par MatCalc restent dans la gamme de valeurs

généralement trouvées dans la littérature [99, 100].
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Figure II1.25 : Evolution des tailles des précipités au cours du traitement thermique de la
nuance NiNi. Résultat de la méthode d’ajustement. Valeurs expérimentales issues de la DNPA

des populations 1 (0) et 2 (®).

Résultats issus de la simulation
Les figures II1.26 et III.27 présentent respectivement les évolutions des fractions
volumiques et du nombre de précipités en fonction du cycle thermique réalisé sur la nuance

NiNi. Les valeurs obtenues par simulation sont comparées aux résultats expérimentaux issus de

la DNPA.

La précipitation des carbures M3C a lieu a partir de la température Ms lors de la trempe,
comme dans la nuance X38CrMoVS5. A la fin de la précipitation des carbures M3C, la solution
solide ne contient quasiment plus de carbone (figure II1.28). A 1’¢tat trempé, la fraction

volumique de carbures M 3C est de 5.85% pour un demi-axe d’ellipse a de 8.3nm.

La dissolution des carbures M3;C débute aux alentours de 510°C, lors de la montée en
température a 550°C. De la méme maniere que pour la nuance X38CrMoVS5, un enrichissement
des carbures M;C en chrome, molybdene, vanadium et manganese est observé. La libération du
carbone pendant la dissolution des carbures M;C va favoriser la précipitation simultanée des
carbures M;Cs et MC. La solution solide s’appauvrit alors en chrome et vanadium du fait de la

précipitation de ces deux carbures (figure I11.28).
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Figure I11.26 : Evolution de la fraction volumique des précipités au cours du traitement

thermique de la nuance NiNi. Valeurs expérimentales issues de la DNPA de la population 2
(®), des carbures Cr;Cs (0) et VC (}).

1200

&
£ MC
b T 800 3
£ 2E+24 | 3
% o
\qh) 2\
a 400
g =
© D
o 1E+24 1 M.C, °
Ko} +0 Q
5
z l M;C

2E+2] St R A P pommee-=r-@——— 400

0 1 2 3 4 5 7 8 9
Temps (h)

Figure I11.27 : Evolution du nombre de précipités au cours du traitement thermique de la
nuance NiNi. Valeurs expérimentales issues de la DNPA des populations 1 ©) et 2 (°®).

6 1200
MO __ O ﬂmﬂftttttt%
5 -
C
2 EDIID r 800 o
c [0)
= 3
2 g
D 3 - 400 o
g =
© (0]
827 c =
R o0 amm -0 S}
AN RN AAAANNNANAAAAN V
0 00— 000000 . 6060 @ /\‘ A:AAAAAAAA:AAAAAA““‘ L _400
0 1 2 3 4 5 6 7 8 9
Temps (h)

Figure I11.28 : Evolutions de la composition chimique de la ferrite en carbone, chrome,
molybdéne et vanadium au cours du traitement thermique de la nuance NiNi.
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Enfin, au cours du revenu a 587°C, la dissolution des carbures MsC est accélérée alors que
la coalescence des carbures MC et M;C; est observée. En effet, les nombres de précipités MC
et M;Cs diminuent au début du second palier du revenu a 587°C (figure I11.27). La coalescence
de ces carbures a été observée lors de la simulation du traitement thermique de la nuance
X38CrMoV5 a 605°C. Le nickel semble alors accélérer la vitesse de coalescence des carbures
secondaires. Comme cela a ét¢ observé lors de la simulation réalisée sur la nuance
X38CrMoV35, la coalescence des carbures MC et M;Cs est accompagnée respectivement d’une

substitution du vanadium par le molybdéne et du chrome par le fer.

Comparaison des résultats de la simulation avec ceux obtenus expérimentalement
Globalement, les phénomenes mis en évidence sur la nuance X38CrMoV5 sont identiques a
ceux observés lors de la simulation de la nuance NiNi. Cependant, il est important de noter :

- La dissolution des carbures M3C va libérer du carbone afin de favoriser la précipitation
simultanée des carbures M;Cs; et MC. La précipitation des carbures MC a également été
observée expérimentalement lors du premier revenu a 550°C, contrairement a la nuance
X38CrMoVS5 ou le début de précipitation de ces carbures a lieu au début du second revenu.
Cependant, les analyses expérimentales n’ont pas montré une précipitation simultanée de
ces deux carbures, comme cela a ét¢ mis en évidence par MatCalc. En effet, la précipitation
des carbures MC et M;C; débute vers 510°C lors de la simulation, alors
qu’expérimentalement, les carbures M;Cs; et MC précipitent respectivement a 500°C et
550°C. 1l semble cependant difficile de comparer avec précision les températures de début
de précipitation des carbures issues de la simulation et mesurées, sachant que les cinétiques
de précipitation n’ont pas été¢ déterminées expérimentalement.

- Les carbures présents a 550°C sont les carbures M3;C, M;C; et MC. Ces résultats sont en
accord avec les observations expérimentales. Par ailleurs, ’expérience montre que la
fraction volumique de la population 1 est supérieure d’un facteur 1.3 a 550°C dans la
nuance NiNi par rapport a la nuance X38CrMoVS5. En effet, le nickel diminue la solubilité
du carbone dans la solution solide et favorise ainsi la précipitation secondaire [53]. Lors de
la simulation du revenu a 550°C, la fraction volumique des carbures M;C; et MC
(population 1) dans la nuance NiNi est supérieure d’un facteur 1.5 a la fraction volumique
des carbures M 7Cs de la nuance X38CrMoV5. Cette différence observée apres simulation
s’explique par I’augmentation de la fraction volumique des carbures M;C; et par la
précipitation des carbures MC. Ce résultat est en accord avec les observations

expérimentales.
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- La coalescence des carbures secondaires est observée lors de la simulation a partir de
587°C, température du second revenu. La coalescence de ces carbures n’est observée qu’a
605°C lors de la simulation sur la nuance X38CrMoV5. Ces observations sont en accord
avec les résultats expérimentaux. Ceci semble indiquer que 1’effet du nickel sur la vitesse de
coalescence des carbures secondaires mis en évidence expérimentalement [30, 31] est pris

en compte lors de la simulation.

D’un point de vue quantitatif, la comparaison des résultats obtenus par simulation a ceux
obtenus expérimentalement met en évidence les deux points suivants:

- La fraction volumique des carbures MsC a I’¢tat trempé est surestimée d’un facteur 1.2

par la modélisation, alors que celle a I’état revenu 550°C reste dans I’incertitude des

mesures expérimentales.

- Les fractions volumiques des carbures MC et M;C; simulées sont en accord avec les

résultats expérimentaux apres le premier revenu et le deuxieme revenu.

[1l —2 -2 Influence du molybdéne

Parametres d’ entrée

L’influence du molybdéne sur la précipitation secondaire est étudiée a 1’aide de la nuance
Mo (1.83%Mo). Le traitement thermique de cette nuance comprend une austénitisation a
1005°C pendant 30min, suivie d’une trempe a I’air et de deux revenus a 550°C et 610°C
pendant 2h. Le tableau III.6 présente les parametres d’entrée pris en compte pour les carbures
considérés, lors de la simulation de la précipitation au cours du traitement thermique de la
nuance Mo. Les parametres d’entrées qui concernent les domaines de précipitation sont
similaires a ceux utilisées pour la nuance X38CrMoV5 (tableau I11.2). Les valeurs de la densité
de dislocations et des énergies d’interface ont été ajustées a 1’aide de la méthode présentée au
paragraphe III-1. Les valeurs des énergies d’interface carbure/matrice calculées par MatCalc
apres ajustement restent dans la gamme de valeurs généralement trouvées dans la littérature
[99, 100]. La figure I11.29 illustre la bonne concordance entre les tailles simulées et déterminées

expérimentalement.
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Domaines de Sites de Energies
Carbures
précipitation germination d'interface
Austénite Joints de grains
M;C ‘ Dislocations [0.20 - 0.46] J.m
Ferrite
Joints de lattes
Austénite Joints de grains
M-C; . Dislocations [0.43 - 0.59] J.m™
Ferrite
Joints de lattes
Austénite Joints de grains
MC ' Dislocations [0.34 — 0.40] J.m”
Ferrite
Joints de lattes

Tableau II1.6 : Paramétres d’entrée pris en compte pour chaque carbure considéré.
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Figure I11.29 : Evolution des tailles des précipités au cours du traitement thermique de la
nuance Mo. Résultat de la méthode d’ajustement. Valeurs expérimentales issues de la DNPA

des populations 1 (0) et 2 (®).

Résultats issus de la simulation

Les figures II1.30 et III.31 présentent respectivement les évolutions des fractions
volumiques et du nombre de précipités en fonction du cycle thermique réalisé sur la nuance
Mo. Les valeurs obtenues par simulation sont comparées aux résultats expérimentaux issus de

la DNPA.
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Figure II1.30 : Evolution des fractions volumiques des précipités au cours du traitement

thermique de la nuance Mo. Valeurs expérimentales issues de la DNPA de la population 2 ¢),
des carbures Cr;C; (0) et VC (}).
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Figure I11.31 : Evolution du nombre de précipités au cours du traitement thermique de la
nuance Mo. Valeurs expérimentales issues de la DNPA des populations 1 ©) et 2 (®).

La précipitation des carbures M ;C se déroule a la température Ms, au cours de la trempe,
comme dans la nuance X38CrMoV5. A la fin de la précipitation des carbures M3;C, la solution
solide ne contient quasiment plus de carbone, comme cela a ét¢ montré dans la nuance
X38CrMoVS5. A I’état trempé, la fraction volumique de carbures M3C est de 5.85% et pour un

demi-axe d’ellipse a de 8.5nm.

Au cours du premier revenu a 550°C, la dissolution des carbures M3;C permet la
précipitation simultanée des carbures M-;C; et MC. La dissolution des carbures M;C
s’accompagne d’un enrichissement de ces carbures en chrome, molybdéne, vanadium et

manganése, comme pour la nuance X38CrMoV35. Les carbures M;C libérent du carbone lors de
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leur dissolution et ainsi favorise la précipitation secondaire des carbures MC et M,C;. Cette
précipitation secondaire s’accompagne d’un appauvrissement de la solution solide en chrome et

du vanadium, comme cela a été montré précédemment dans la nuance NiNi.

Enfin, au cours du second revenu a 610°C, la dissolution des carbures M3C est accélérée et
la coalescence des carbures M;C; et MC est constatée. En effet, le nombre de précipités M;C;
et MC commencent a diminuer aux alentours de 580°C, lors de la montée en température au
second revenu (figure I11.31). Ce phénoméne s’accompagne d’un enrichissement en fer pour les

carbures M;Cs et en molybdéne pour les carbures MC, a I’image de la nuance X38CrMoVS5.

Comparaison des résultats de la simulation avec ceux obtenus expérimentalement
Lors de la simulation réalisée sur la nuance Mo, les phénoménes mis en évidence pour la
nuance X38CrMoV5 ont également été observés. Les conclusions majeures sont les suivantes :

- La dissolution des carbures M3C va libérer du carbone afin de favoriser la précipitation
simultanée des carbures M,C; et MC. La dissolution des carbures M;C débute lors de la
simulation aux alentours de 510°C, au cours de la montée en température a 550°C. Cette
température est identique a celle évaluée lors de la simulation réalisée sur la nuance
X38CrMoV5. Cependant, expérimentalement, la température de début de dissolution des
carbures M 3;C est abaissée de 50°C (450°C) par rapport a celle de la nuance X38CrMoV5
(500°C). En effet, il a été établi que le molybdéne favorise I’enrichissement des carbures
M;C, ce qui va provoquer une déstabilisation a plus basse température de ces carbures [34].
De plus, le molybdéne diminue la solubilit¢ du chrome dans la solution solide, favorisant
ainsi la précipitation des carbures de chrome [31]. L’effet du molybdéne sur la
déstabilisation des carbures M3;C a plus basse température ne semble pas étre correctement
pris en compte lors de la simulation. Il serait nécessaire d’étudier si les €carts proviennent
du mode¢le ou d’un manque de données dans les bases thermodynamiques utilisées.

- La précipitation des carbures M;C; et MC au cours du premier revenu se déroule a la
méme température lors de la simulation. Cependant, les analyses expérimentales n’ont pas
montré une précipitation simultanée de ces deux carbures. En effet, la précipitation des
carbures MC et M7Cs débute vers 510°C lors de la simulation, alors qu’expérimentalement,
les carbures M;Cs et MC précipitent respectivement a 450°C et 550°C. Cet écart de 100°C
reste un ordre de grandeur et ne présage pas de 1’écart des températures de germination de

chaque carbure qui n’ont pas été étudiées.

142



Chapitre III — Simulation de la séquence de précipitation

- D’apres la modélisation, les carbures présents a 550°C sont les carbures Mi\C, M;C; et
MC. Ces résultats sont en accord avec les observations expérimentales. La fraction
volumique de la population 1 est supérieure d’un facteur 1.4 a 550°C dans la nuance Mo par
rapport a la nuance X38CrMoV5 (chapitre II). Lors de la simulation du revenu a 550°C, ce
méme facteur 1.4 est trouvé entre les deux fractions volumiques. Cette différence observée
apres simulation s’explique par I’augmentation de la fraction volumique des carbures M7C;
et par la précipitation des carbures MC. Ce résultat est également en accord avec les
observations expérimentales.

- La coalescence des carbures secondaires est observée lors de la simulation a partir de
580°C, lors de la montée en température a 610°C. Les nuances X38CrMoV5 et Mo
présentent le méme nombre de précipités lors de la simulation du double revenu. En
revanche, le nombre de précipités estimé expérimentalement dans la nuance Mo est
supérieur d’un facteur 1.7 par rapport a la nuance X38CrMoV5. L’effet du molybdéne sur
la coalescence des carbures ne semble pas étre correctement pris en compte lors de la
simulation. Il serait nécessaire d’étudier si ce phénomeéne provient une nouvelle fois d’un

manque du modele ou de données erronées concernant le molybdeéne dans la base cinétique.

La comparaison des fractions volumiques expérimentales et simulées montre que :

- Les fractions volumiques simulées de la population 1 restent dans I’incertitude des
mesures expérimentales.

- La fraction volumique simulée de la population 2 a 550°C est surestimée d’un facteur 1.5
comme cela était le cas dans la nuance X38CrMoVS5.

- La fraction volumique simulée de la population 2 a 610°C est également surestimée d’un

facteur 1.4. Cependant, il est difficile de séparer la contribution des carbures M/Cs dans la

population 1 et la population 2 par simulation.

11 —2 —3 Influence du couplage nickel — molybdéene — vanadium

Paramétres d’ entrée

L’influence du couplage du nickel, molybdéne et vanadium sur la précipitation secondaire

est ¢tudiée a l’aide de la nuance NiMoV (1.67%Ni, 1.83%Mo, 0.72%V). Le traitement

thermique de cette nuance comprend une austénitisation a 1030°C pendant 30min, suivie d’une

trempe a ’air et de deux revenus a 550°C et 610°C pendant 2h. Le tableau III.7 présente les

parametres d’entrée pris en compte pour les carbures considérés, pour la simulation de la
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précipitation au cours du traitement thermique de la nuance NiMoV. Ces paramétres qui
concernent les domaines de précipitation sont similaires a ceux utilisées pour la nuance
X38CrMoVS5 (tableau I11.2). Les valeurs des énergies d’interface carbure/matrice calculées par
MatCalc apres ajustement restent dans la gamme de valeurs généralement trouvées dans la

littérature [99, 100].

Domaines de Sites de Energies
Carbures
précipitation germination d'interface
Austénite Joints de grains
M;C . Dislocations [0.23 - 0.52] J.m™
Ferrite
Joints de lattes
Austénite Joints de grains
M5Cs . Dislocations [0.26 - 0.36] J.m™
Ferrite
Joints de lattes
Austénite Joints de grains
MC ' Dislocations [0.045 — 0.048] J.m™
Ferrite
Joints de lattes

Tableau II1.7 : Paramétres d’entrée pris en compte pour chaque carbure considéré.
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Figure I11.32 : Evolution des tailles des précipités au cours du traitement thermique de la
nuance NiMoV. Résultat de la méthode d’ajustement. Valeurs expérimentales issues de la

DNPA des populations 1 (©) et 2 (®).
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Les valeurs de la densité de dislocations dans la ferrite et des énergies d’interface ont été
ajustées a I’aide de la méthode d’ajustement présentée paragraphe III-1-1. La figure I11.32
montre la bonne concordance des tailles des précipités entre les résultats expérimentaux et ceux

de la simulation apres ajustement de ces parametres.

Reésultatsissus de la smulation

Les figures II1.33 et II1.34 présentent respectivement les évolutions des fractions
volumiques et du nombre de précipités en fonction du cycle thermique réalisé sur la nuance
NiMoV. Les valeurs obtenues par simulation sont comparées aux résultats expérimentaux issus

de la DNPA.

La précipitation des carbures MsC a lieu a la température M, lors de la trempe comme dans
la nuance X38CrMoV5. A la fin de la précipitation des carbures M3C, la solution solide
s’appauvrit moins en carbone que dans la nuance X38CrMoVS5 car la précipitation de ces
carbures est moins importante. A 1’état trempé, la fraction volumique de carbures M;C est de

3.22% et le demi-axe d’ellipse a est de 17.2nm.

Au cours du revenu a 550°C, la stabilisation des carbures M;C est mise en évidence, alors
que dans la nuance X38CrMoV35, la dissolution de ces carbures est observée (figure 111.33). De
plus, la précipitation des carbures MC et M;C; a lieu dés le début du palier a 550°C
(figure I11.33). Cette précipitation ne nécessite pas la dissolution des carbures M;C, car il reste
suffisamment de carbone en solution solide pour permettre la précipitation de carbures
secondaires. Enfin, la précipitation des carbures MC et M;C; s’accompagne d’un

appauvrissement en chrome et en vanadium de la solution solide, a I’image de la nuance NiNi.

Au cours du deuxiéme revenu a 610°C, la dissolution des carbures M3;C est mise en
évidence au début du palier a 610°C. Ce phénomene est accompagné d’un enrichissement en
chrome, en manganése et en vanadium des carbures M3;C, comme cela a été observé dans la
nuance X38CrMoV5. De plus, la coalescence des carbures M;C; débute au début du palier a
610°C tandis que la coalescence des carbures MC débute a la fin de ce méme palier
(figure I11.33). Ce phénomene s’accompagne d’un enrichissement en fer pour les carbures M;Cs;
et en molybdene pour les carbures MC, comme pour la simulation réalisée sur la nuance

X38CrMoVs5.
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Figure I11.33: Evolution des fractions volumiques des carbures au cours du traitement
thermique de la nuance NiMoV. Valeurs expérimentales issues de la DNPA de la population 2

(®), des carbures Cr;Cs (0) et VC ().
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Figure I11.34: Evolution du nombre de précipités au cours du traitement thermique de la
nuance NiMoV. Valeurs expérimentales issues de la DNPA des populations 1 ©) et 2 (*®).

Comparaison des résultats de la simulation avec ceux obtenus expérimental ement
Par rapport aux observations expérimentales réalisées sur la nuance NiMoV, il est important
de noter que :
- La précipitation des carbures M3;C est moins importante au cours de la trempe de la
nuance NiMoV que dans la nuance X38CrMoV5. Ces observations sont en accord avec les
résultats expérimentaux. En effet, le nickel diminue fortement la température Ms, et le
vanadium limite la précipitation et la croissance des carbures M;C.
- Aucune dissolution des carbures M;C n’a été observée pendant le premier revenu a 550°C
lors de la simulation. Cependant, il a été montré expérimentalement que les carbures MsC

se dissolvent a 450°C, lors du premier revenu. En effet, le molybdéne et le vanadium ont
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tendance a favoriser la dissolution de ces carbures [31, 57]. Il est montré ici que ni
I’influence du molybdéne (déja établie sur la nuance Mo) ni I’influence du vanadium sur la
dissolution des carbures M;C n’est correctement prise en compte. Il serait nécessaire
d’¢étudier si cette observation provient du modele ou d’'un manque de données dans les bases
thermodynamiques.

- La précipitation des carbures M;C; et MC au cours du premier revenu se déroule a la
méme température lors de la simulation. Cependant, les analyses expérimentales n’ont pas
montré une précipitation simultanée de ces deux carbures. En effet, la précipitation des
carbures MC et M;Cs; débute au début du palier a 550°C lors de la simulation, alors
qu’expérimentalement, les carbures M;Cs; et MC débutent leur précipitation respectivement
a 450°C et 550°C. Enfin, la précipitation des carbures secondaires n’est pas la conséquence
de la dissolution des carbures M;C lors de la simulation, contrairement a ce qui a été montré
expérimentalement.

- D’apreés la modélisation, les carbures présents a 550°C sont les carbures M;C, M;Cs et
MC. Ces résultats sont en accord avec les observations expérimentales. Par ailleurs, la
fraction volumique expérimentale de la population 1 est supérieure d’un facteur 1.3 a 550°C
dans la nuance NiMoV par rapport a la nuance X38CrMoVS5 (chapitre II). Lors de la
simulation du revenu a 550°C, la fraction volumique des carbures MC et M;Cs est
supérieure d’un facteur 1.2 par rapport a celle de la nuance X38CrMoVS5. Cette différence
observée apres simulation s’explique par 1’augmentation de la fraction volumique des
carbures M ;C; et par la précipitation des carbures MC. Ce résultat est en accord avec les
observations expérimentales.

- La coalescence des carbures secondaires est observée lors de la simulation au début du
palier a 610°C pour les carbures M;C; et a la fin du palier a 610°C pour les carbures MC.
Le nombre de précipités dans la nuance NiMoV apres un revenu a 610°C est supérieur d’un
facteur 4 par rapport a celui dans la nuance X38CrMoVS5 aprés un revenu a 605°C. En
revanche, ce rapport n’est que de 1.6 d’un point de vue expérimental. Cet écart important
entre ’expérience et la simulation peut s’expliquer par la trop faible coalescence des

carbures MC a 610°C lors de la simulation.

La comparaison des résultats simulés aux résultats expérimentaux met en évidence que les
fractions volumiques des populations 1 et 2 sont en accord avec les résultats expérimentaux
quelle que soit la température de revenu, hormis celle de la population 2 aprés le second revenu.

En effet, MatCalc surestime cette fraction volumique d’un facteur 1.2. En revanche, si les
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fractions volumiques calculées sont en bon accord avec I’expérimental, ce n’est pas le cas pour

le nombre de particules.

[11 —2 -4 Influence du cobalt

Paramétres d’ entrée

L’influence du cobalt sur la précipitation secondaire est étudiée a 1’aide de la nuance Co
(2.72%Co). Le traitement thermique de cette nuance comprend une austénitisation a 980°C
pendant 30min, suivie d’une trempe a I’air et de deux revenus a 550°C et 605°C pendant 2h. Le
tableau I11.8 présente les parametres d’entrée pris en compte pour les carbures considérés, pour

la simulation de la précipitation au cours du traitement thermique de la nuance Co.

Domaines de Sites de Energies
Carbures
précipitation germination d'interface
Austénite Joints de grains
M;C _ Dislocations [0.18 - 0.40] J.m™
Ferrite
Joints de lattes
Austénite Joints de grains
M;Cs _ Dislocations [0.07 - 0.09] J.m
Ferrite
Joints de lattes
Austénite Joints de grains
MC ' Dislocations [0.011 —0.013] J.m™
Ferrite
Joints de lattes

Tableau II1.8 : Parameétres d’entrée pris en compte pour chaque carbure considéré.

Les parametres d’entrée qui concernent les domaines de précipitation sont similaires a ceux
utilisées pour la nuance X38CrMoV5 (tableau II1.2). Les ajustements de la densité de
dislocations dans la ferrite et des énergies d’interface ont été réalisés a 1’aide de la méthode
présentée paragraphe I-1-1. Les valeurs des énergies d’interface carbure/matrice calculées par
MatCalc apres ajustement restent dans la gamme de valeurs généralement trouvées dans la
littérature [99, 100]. La figure I11.35 montre que les rayons simulés restent dans 1’incertitude de

mesures apres ajustement des parametres.
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Figure II1.35: Evolution des tailles des précipités au cours du traitement thermique de la
nuance Co. Résultat de la méthode d’ajustement. Valeurs expérimentales issues de la DNPA

des populations 1 (0) et 2 (®).

Résultats issus de la simulation

Les figures I11.36 et II1.37 présentent respectivement les évolutions des fractions
volumiques des précipités et du nombre de précipités en fonction du cycle thermique réalisé sur
la nuance Co. Les valeurs obtenues par simulation sont comparées aux résultats expérimentaux

issus de la DNPA.

Ces évolutions obtenues par simulation sont identiques a celles obtenues lors de la
simulation du traitement thermique de la nuance X38CrMoV5. En effet, la simulation montre
que :

- La précipitation des carbures M3C débute a la température Ms au cours de la trempe. La

forte précipitation de ces carbures provoque un appauvrissement important de la solution

solide en carbone. A 1’état trempé, les carbures M3;C présentent une fraction volumique de

5.84% pour un demi-axe d’ellipse de 10.4nm.

- La dissolution des carbures M3;C permet la précipitation de carbures M;C; au cours du

revenu a 550°C. Le début de la dissolution des carbures M;C se déroule au début du palier a

550°C.

- Les carbures présents a 550°C sont les carbures M7Cs et M3C.

- Au cours du second revenu, le début de la précipitation des carbures MC a été constaté

aux alentours de 575°C, lors de la montée en température. De plus, I’élévation de la

température accélére la dissolution des carbures M3C et provoque la coalescence des
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carbures M;C; et MC. En effet, le nombre de précipités MC et M;Cs diminuent a partir du
début du palier a 605°C.
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Figure I11.36 : Evolution des fractions volumiques des carbures au cours du traitement

thermique de la nuance Co. Valeurs expérimentales issues de la DNPA de la population 2 @),
des carbures Cr7C; (0) et VC (}).
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Figure II1.37: Evolution du nombre de précipités au cours du traitement thermique de la
nuance Co. Valeurs expérimentales issues de la DNPA des populations 1 ©) et 2 (®).

Comparaison des résultats de la simulation avec ceux obtenus expérimentalement
Lors de la simulation réalisée sur la nuance Co, les phénoménes mis en évidence pour la
nuance X38CrMoV5 ont également été observés. Les points majeurs a retenir sont :
- La dissolution des carbures M3C libére du carbone qui favorise la précipitation des
carbures M;Cs. La dissolution des carbures M;C débute lors de la simulation au début du
palier a 550°C, alors qu’expérimentalement leur dissolution débute a 500°C, c’est—a—dire

50°C au-dessus de la température estimée expérimentalement.
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- De méme, la précipitation des carbures M;C; débute au début du palier a 550°C lors de la
simulation alors que les analyses expérimentales ont montré un début de précipitation de
ces carbures dés 500°C.

- D’aprées la modélisation, les carbures présents a 550°C sont les carbures M;C, M;Cs. Ces
résultats sont en accord avec les observations expérimentales. Il a été montré
expérimentalement dans le chapitre II, que la fraction volumique de la population 1 est
légeérement supérieure d’un facteur 1.1 a 550°C dans la nuance Co par rapport a la nuance
X38CrMoVS5. Lors de la simulation du revenu a 550°C, les deux fractions volumiques sont
identiques.

- La précipitation des carbures MC débute lors de la montée en température a 605°C lors du
second revenu. Ce résultat est en accord avec les résultats expérimentaux qui ont mis en
évidence la précipitation des carbures MC au cours du second revenu. De plus, la
coalescence des carbures secondaires est observée lors de la simulation au début du palier a
605°C. Le rapport entre le nombre de précipités dans la nuance Co et celui de la nuance
X38CrMoVS5 apres le revenu a 605°C est de 0.9. Ce rapport est de 1.6 d’un point de vue
expérimental, car le cobalt ralentit la vitesse de coalescence des carbures [22]. L’effet du
cobalt sur la coalescence des carbures ne semble pas correctement pris en compte. Ce

constat est identique a celui établi sur I’effet du molybdene.

III — 3 Discussion

La simulation de la séquence de précipitation dans des aciers martensitiques X38CrMoV5

au cours du traitement thermique d’austénitisation, de trempe a 1’air suivi d’un revenu a 550°C

puis d’un deuxiéme revenu a une température supérieure a 550°C a été réalisée a ’aide du

logiciel MatCalc et des bases de données TCFE3 et MOB2.

Les phénomenes observés expérimentalement au cours du traitement thermique de la

nuance X38CrMoV5 ont été correctement simulés. Ces phénomenes comprennent :

- La précipitation des carbures MsC a la température Ms lors de la trempe a ’air.

- La dissolution des carbures M3;C au cours du revenu qui libére du carbone permettant la

précipitation des carbures secondaires M;Cs.

- Les carbures présents a la température du pic de durcissement secondaire sont les carbures

M;C et M;Cs.
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- La précipitation des carbures MC débute au cours du second revenu a 605°C. De plus, la

coalescence des carbures M;C; et MC est également observée pendant ce second revenu.

De plus, les différentes influences des ¢léments d’alliages sur les phénomenes observés
dans la nuance X38CrMoV5 ont également été simulées. Comme cela a été observé
expérimentalement, le molybdéne et le nickel favorisent la précipitation des carbures MC dés le
premier revenu a 550°C. De plus, le nickel accélere la coalescence des carbures secondaires au

cours du second revenu.

Cependant, I’effet du molybdéne et du vanadium sur la dissolution a plus basse température
de revenu n’est pas observé lors de la simulation. Kozeschnik et al. [97] ont étudié la possibilité
d’améliorer I’influence du silicium sur les carbures MsC. En effet, il est bien ¢etabli que le
silicium est insoluble dans ces carbures a 1’équilibre. Par conséquent, le silicium n’est pas pris
en compte lors de la modélisation thermodynamique des carbures M3;C. Cependant, I’analyse de
la composition chimique des carbures M;C aux premiers stades du revenu a montré que ces
carbures germent et croissent a la méme composition chimique en éléments en substitution que
la matrice adjacente a ces carbures (composition paraéquilibre) [92]. En prenant en
considération que les carbures M3;C peuvent avoir une concentration en silicium importante,
I’énergie de Gibbs G(CEM,Si :C), qui prend en compte l’interaction entre le silicium et le
carbone dans les carbures MsC, devient un parametre important. Ce parametre doit alors étre
défini dans les bases de données thermodynamiques car le silictum augmente 1’énergie de
Gibbs du précipité et, donc, retarde de manicre significative la précipitation des carbures MsC.
Kozeschnik et al. [97] montrent a travers cette étude que les énergies de Gibbs qui prennent en
compte les interactions entre les éléments pouvant se substituer dans des carbures ne sont pas
toujours bien définies dans les bases de données. Ces éléments semblent indiquer que les
interactions entre le molybdéne et le carbone ainsi qu’entre le vanadium et le carbone dans les

carbures M ;C ne sont pas correctement établies dans la base de données TCFE3.

I1 a également été montré que la vitesse de coalescence des carbures MC et MyCs est lente
lors de la simulation. La comparaison entre le coefficient de diffusion du chrome dans la ferrite
a la température du deuxiéme revenu pris en compte par MatCalc (base cinétique MOB?2) et
celui calculée a I’aide de la référence [56] établit que la modélisation sous-estime d’un facteur
10° le coefficient de diffusion du chrome dans la ferrite. Ce constat est le méme pour la

diffusion du vanadium. Ce probléme est bien évidemment global et la correction est a apporter

152



Chapitre III — Simulation de la séquence de précipitation

pour toutes les nuances du plan d’expérience. Dans MatCalc, il est possible d’introduire un
facteur qui corrige les valeurs des coefficients de diffusion de tous les ¢léments dans la matrice
et des coefficients de diffusion croisés entre les ¢léments dans la matrice. Un facteur
multiplicatif de 10° a donc été introduit pour corriger les coefficients de diffusion du chrome et
du vanadium dans la ferrite. Cette observation met en évidence que les valeurs des coefficients

de diffusion de la base de données cinétique MOB2 peuvent étre €loignées de la réalité.

D’un point de vue quantitatif, la comparaison des fractions volumiques des carbures
expérimentales et issues de la simulation montre que les valeurs issues de la simulation restent
dans I’incertitude des mesures expérimentales. Au vue des incertitudes sur certains parametres
d’entrée (énergies d’interface, nombre potentiel de sites de germination...), les résultats

obtenus sont relativement proches des valeurs expérimentales.

IV — Conclusion sur la simulation de la précipitation

Les modéles présentés généralement dans la littérature qui traitent la germination, la
croissance et la coalescence s’appliquent trés rarement a des systémes multiconstitués, car des

difficultés dans la résolution des problémes hautement non linéaires sont rencontrées.

Au cours de cette ¢étude, un nouveau modele implémenté dans le logiciel MatCalc a été
utilisé pour simuler la précipitation des carbures dans les aciers a 5% de chrome au cours d’un
cycle thermique comprenant une austénitisation, une trempe et un double revenu. En effet, ce
modele, basé sur deux hypotheses, le profil de concentration moyen autour du précipité et le
principe de ’extremum thermodynamique d’Onsager [80, 81], permet la linéarisation des

équations d’évolution du systéme.

Une étude de sensibilité des parametres d’entrée du modele a été menée afin de mettre en
¢vidence les paramétres qu’il est possible de déterminer expérimentalement avec suffisamment
de précision et les paramétres ajustables. Les tailles de grains et de lattes ont été déterminées
précisément par MEB. En revanche, la densité de dislocations et les énergies d’interface
carbure/matrice sont des parametres ajustés en comparant les tailles de précipités obtenus par
simulation a ceux obtenus par DNPA. En effet, la taille des précipités est une donnée brute de
cette expérience. L’ajustement a été réalisé en vérifiant avec précaution que les valeurs restent

dans des domaines relevés dans la littérature.
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La méthodologie d’ajustement mise en place pour simuler 1’évolution de la précipitation au
cours du traitement thermique d’aciers martensitiques a 5% de chrome a permis d’obtenir des
résultats en accord avec les résultats expérimentaux. En effet, le modele met en évidence que la
dissolution des carbures M;C formés lors de la trempe permet la précipitation de carbures
secondaires M;Cs au cours du premier revenu. De plus, le nickel, le molybdéne et le vanadium
favorisent la précipitation des carbures MC au cours de ce premier revenu. Enfin, la
coalescence des carbures M;C;s et la précipitation des carbures MC au cours du second revenu.
Cette coalescence est accélérée par 1’ajout de nickel. L’écart observé entre les fractions
volumiques expérimentales et issues de la simulation reste globalement inférieur a un facteur 2.
Ces résultats sont prometteurs par rapport aux incertitudes des parametres d’entrée tels que les
énergies d’interface carbure/matrice qui sont calculées a partir des bases de données

thermodynamiques et le nombre de sites potentiels de germination (densité de dislocations).

Cependant, il a été mis en évidence d’une part, que la base de données thermodynamique
TCFE3 ne prend pas bien en compte les interactions dans les carbures MsC entre le molybdéne
et le carbone et entre le vanadium et le carbone. D’autre part, les coefficients de diffusion
donnés par la base de données cinétiques MOB?2 sont parfois ¢loignés de la valeur réelle. Il en
résulte qu’un travail important doit étre mené dans 1’optimisation des bases de données
thermodynamiques et cinétiques car ces données sont cruciales quel que soit le modele de
précipitation utilisé. Le développement d’outils de simulation performants passe donc par

I’amélioration des bases de données thermodynamiques et cinétiques.
La méthode d’ajustement des parameétres d’entrée doit étre validée afin de montrer que cette

méthodologie peut s’adapter a tous les problémes qui traitent la séquence de précipitation dans

des matériaux multiconstitués. Cette validation sera traitée dans le chapitre IV.
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Chapitre IV - Application de la modélisation a une

classe d’aciers en développement

L’objectif de ce chapitre est d’appliquer la méthodologie d’ajustement des parameétres
d’entrées de la modélisation qui a €té utilisée pour simuler la séquence de précipitation dans des
aciers martensitiques a 5% de chrome (X38CrMoV5) a une classe d’aciers en développement.
Au chapitre III, une méthode d’ajustement de certains parameétres d’entrées tels que la densité
de dislocations et les énergies d’interface carbure/matrice, a permis la simulation, tant d’un
point de vue qualitatif que quantitatif, de la précipitation secondaire au cours du traitement

thermique d’un acier X38CrMoVS5.

La validation de cette méthode passe par la résolution de problémes industriels qui traitent
de la précipitation dans des aciers. Cette problématique se retrouve dans le projet ANR
AMARAGE qui s’intéresse a I’étude du renforcement d’aciers par une double précipitation de
carbures et d’intermétalliques. L application de la modélisation ne concerne que la précipitation
des carbures. C’est pourquoi un alliage modele est étudié ou seule la précipitation de carbures

est considérée.

La premiére partie de ce chapitre est consacrée a la présentation du contexte du projet ANR
AMARAGE ainsi que du matériau et de son traitement thermique étudiés au cours de ce
chapitre.

La deuxieme partie de ce chapitre présentera les résultats expérimentaux obtenus par les
différents partenaires scientifiques sur le matériau étudié. Les techniques expérimentales
utilisées au cours de ce projet sont les mémes que celles employées lors de 1’étude sur les aciers
martensitiques a 5% de chrome : MET, DNPA, SAT, DRX. Des mesures de dureté et des
résultats d’essais mécaniques (traction et résilience) complétent les résultats microstructuraux.

Les données obtenues mettent en évidence les évolutions des fractions volumiques, des tailles
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et des compositions chimiques des carbures ainsi que des propriétés mécaniques au cours du
revenu du matériau étudié.

La troisieme partie de ce chapitre présente les résultats obtenus lors de la simulation du
traitement thermique de ce matériau. Une fois la mise en données des parameétres d’entrées
effectuées, une discussion sera menée sur les écarts constatés entre 1’expérimental et la

simulation.

I — Projet ANR AMARAGTE : contexte de I’étude

En réponse a des besoins d’allegement, de réduction de consommation d’énergie et

d’émission de gaz carbonique, I’industrie du transport, en particulier 1’aéronautique, recherche
des aciers a hautes caractéristiques mécaniques. La recherche et 1’industrie américaines ont
d’ores et déja abouti a la production de nouveaux aciers aux propriétés supérieures, en
concevant une microstructure renforcée par une double précipitation de carbures et de phases
intermétalliques nanométriques. Le principe de ce double renforcement ouvre le champ a la
définition de nouvelles familles de matériaux. Cependant, la complexité des microstructures et
I’interaction des mécanismes qui la générent exigent la mise en ceuvre d’une approche multi-
échelles intégrée de conception associant des techniques expérimentales avancées
d’observation et des modeles métallurgiques pouvant décrire la formation de ces
microstructures. Le projet a pour objet de mener ces recherches sur une famille d’aciers
martensitiques alliés au carbone, chrome, molybdeéne, nickel, aluminium, cobalt et vanadium
durcis par des précipitations simultanées de carbures de molybdéne et d’intermétalliques Ni-Al
et d’agir sur les mécanismes de précipitation en vue d’améliorer le compromis résistance a la
traction/ténacité.

Les différents partenaires du projet sont :

- La Société Aubert & Duval,

- Le Centre de Recherche Outillages Matériaux et Procédés (CROMeP) de I’Ecole des

Mines d’Albi — Carmaux,

- Le Groupe Matériaux Cristallins sous Contraintes MC2 du Centre d’Elaboration de

Matériaux et d’Etudes Structurales (CEMES) de Toulouse,

- Le Laboratoire de Science et Génie des Matériaux et de M¢étallurgie (LSG2M) de I’Ecole

des Mines de Nancy,

- Le Laboratoire Léon Brillouin (LLB) du Centre d’Energie Atomique (CEA) de Saclay,

- Le Groupe de Physique des Matériaux (GPM) de I’Université de Rouen.
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IT - Matériau et traitements thermiques

Le plan d’expérience de cette étude comprend 9 alliages modéles dont les compositions ont
¢té affinées a I’aide de ThermoCalc [75]. La composition de 1’alliage modéle qui sera utilisé
pour valider la méthodologie établie est donnée tableau IV.1. Cette nuance se rapproche des

nuances étudiées lors des chapitres précédents.

Eléments C Cr Mo Ni
Composition (Y%emassique) 0.2 2.5 1.4 10.5

Tableau IV.1 : Composition chimique de 1’alliage mod¢le étudié.

Le traitement thermique réalisé sur cet alliage modele est présenté figure IV.1. Il comprend
une austénitisation a 900°C pendant 1h, suivie d’une trempe a 1’air, puis d’un traitement
cryogénique a —80°C pendant 8h, d’un revenu a 200°C pendant 8h, et enfin un revenu a 500°C.
Les caractérisations ont été réalisées sur les états trempés, revenus a 500°C pendant 10min,
20min, 1h, 4h, 10h, 20h et 100h. Des analyses ont également été menées sur des échantillons

dont la montée en température a 500°C a été interrompue a différents temps.

900°C/1h

500°C /100h

200°C /8h

Recuit Revenu

-80°C /8h

Figure IV.1 : Cycle thermique réalisé sur 1’alliage mod¢le étudié.

ITI — Résultats expérimentaux

Les résultats expérimentaux ont été obtenus par les différents partenaires du projet. Cette

équipe a été constituée de fagon a associer de manicre cohérente des techniques expérimentales
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complémentaires déja éprouvées aux cours de I’étude de la séquence de précipitation obtenue

lors des traitements thermiques d’aciers X38CrMoV5 présentée dans les chapitres précédents.

IIT — 1 Etude de la précipitation par MET
Les caractérisations en MET ont été effectuées par 1’équipe MC2 du CEMES de Toulouse.

La figure IV.2 présente la microstructure obtenue par MET a I’état revenu 500°C pendant
10h. Cette micrographie montre ’existence de zones ou les dislocations sont ancrées sur des
précipités de taille nanométrique (inférieure a Snm). Cependant, la taille de ces précipités ne
permet pas d’obtenir des informations sur leur nature chimique. De plus, des précipités allongés
selon la direction [211] de la matrice ferritique sont observés. Leur taille moyenne est de 60nm
x 500nm. La mise en évidence d’un précipité allongé isolé aux bords d’une lame mince (figure
IV.3) a permis une caractérisation par diffraction électronique plus aisée. Ce diagramme
coincide avec un axe de zone de type [011] d’une phase correspondant a des carbures de fer de

type MsC.

Apres 100h de revenu a 500°C (figure IV.4), deux types de précipités sont mis en évidence :
- Le premier type de précipité noté A correspond aux précipités d’aspect et de tailles
comparables a ceux déja observés au bout de 10h de revenu a 500°C (carbures MsC).

- Le deuxieme type de précipité noté¢ B est un précipité de forme allongée dont la taille
moyenne est de 10 nm x 50 nm. La micrographie présentée figure IV.4 (b) a ¢été réalisée
autour d’un axe de zone de type [110] de la matrice ferritique. Enfin, ces précipités
présentent 3 relations d’orientation cristallographique par rapport au réseau cristallin de la
matrice. Ces résultats sont en accord avec les travaux de Yamasaki et al. [106] qui ont

¢galement mis en évidence ces mémes relations.
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Figure IV .4 : Microstructure de ’alliage modéele apres 100h de revenu a 500°C.
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III — 2 Etude de la précipitation par DNPA

Les caractérisations par DNPA ont ¢été réalisées par le LLB du CEA de Saclay. Les

¢chantillons analysés ont subi les traitements thermiques suivant :
- Etat N : 900°C/1h + trempe air + -80°C/8h + 200°C/8h + 500°C/10min.
- Etat P : 900°C/1h + trempe air + -80°C/8h + 200°C/8h + 500°C/20min.
- Etat D : 900°C/1h + trempe air + -80°C/8h + 200°C/8h + 500°C/4h.
- Etat E : 900°C/1h + trempe air + -80°C/8h + 200°C/8h + 500°C/10h.
- Etat M : 900°C/1h + trempe air + -80°C/8h + 200°C/8h + 500°C/20h.
- Etat F : 900°C/1h + trempe air + -80°C/8h + 200°C/8h + 500°C/100h.

Des conditions expérimentales similaires a celles employées lors de 1’étude de la

précipitation dans des aciers martensitiques X38CrMoV5 ont été utilisées au cours de ce projet.

En effet, la gamme de tailles de précipités étudiée se situe entre 1nm et 30nm environ.

Le tableau IV.2 présente les évolutions de la taille, de la fraction volumique des précipités

calculée a ’aide de la méthode des « trous magnétiques », et du rapport des contrastes A aux

grandes valeurs de q en fonction de I’état thermique de 1’alliage mod¢le.

Demi - axe Taux
Etats a d'¢lancement Fraction volumique Distance Composition
thermiques| (nm) c/a "Trous magnétiques” fyrm (%)|inter-précipités (nm)Carbures M,C (at%)
N 0.9 1 1 10 70Cr -30Fe
P 0.9 1 1 10 72Cr -28Fe
D 0.9 1 1.3 11 90Cr -10Fe
E 1.3 1.5 1.8 14 72Cr - 9Mo - 19Fe
M 2.5 2 2.7 28 66Cr - 15Mo - 19F¢
F 4.5 2 2.7 60 70Cr - 20Mo - 10Fq

Tableau IV.2 : Evolutions du demi-axe d’ellipse a, du taux d’élancement, de la fraction
volumique, des distances inter-précipités et de la composition des carbures MiC q en fonction

de I’¢état thermique de 1’alliage mode¢le.

La fraction volumique est croissante au fur et a mesure du revenu a 500°C. De plus, a partir

de 10h de traitement a 500°C, le demi-axe d’ellipse a croit Les carbures M>C, au départ

sphérique, prennent alors une forme elliptique. La croissance de ces précipités s’accompagne
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d’un enrichissement en molybdéne qui se substitue au chrome et au fer. A partir de 20h de
revenu a 500°C, la fraction volumique maximale des carbures McC est atteinte. Enfin, la forte

augmentation des distances entre carbures M,C est constatée.

III — 3 Etude de la précipitation par SAT

La caractérisation par SAT a été effectuée par I’équipe du GPM de 1’Université de Rouen.

La figure IV.5 présente I’évolution de la précipitation a 1’échelle atomique au cours du
traitement thermique de 1’alliage modéele étudié. Les états thermiques étudiés sont :

- Etat B : 900°C/1h + trempe air + -80°C/8h + 200°C/8h.

- Etat N : B + 500°C/10min.

- Etat C : B + 500°C/1h.

- Etat E : B+ 500°C/10h.

A T’¢état B, aucune ségrégation de carbone sur les lignes de dislocations n’a été observée. Il
est également a noter la présence d’amas de carbone qui mettent en évidence des carbures de

fer de type M3C allongés. Le molybdene ainsi que les autres éléments d’alliages sont distribués

de maniére homogene.

Aux états N et C, la présence d’amas de carbone, de molybdene et de chrome est mise en
évidence. Du fait de leurs tres faibles tailles, ces amas seraient des précurseurs de carbures
enrichis en chrome et en molybdéne (probablement des carbures de type MbC). La présence de

carbures M 3C n’a pas été observée dans le volume analysé.

Enfin, a I’état E, les amas enrichis en carbone, chrome et molybdéne sont mis en évidence.
Ces amas, d’un diamétre d’environ 4nm, correspondent a la précipitation et la croissance des

carbures de type M>C au bout de 10h de revenu a 500°C. La présence de carbures MsC n’est

pas montrée dans le volume analysé.
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B- Carbone Molybdéne
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Figure IV.5: Evolution de la précipitation au cours du revenu a 500°C de I’alliage modéle mise
en évidence par SAT.
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IIT — 4 Etude de la précipitation par DRX
Les caractérisations par DRX ont été réalisées au CROMeP de I’Ecole des Mines d’Albi -
Carmaux. L’état thermique présenté est I’état F : 900°C/1h + trempe air + -80°C/8h + 200°C/8h

+ 500°C/100h. La figure IV.6 présente le spectre de DRX obtenu sur I’alliage modéle a I’état F.

Au bout de 100h de revenu a 500°C, la DRX met en évidence la présence de carbures de fer
de type MsC et de carbures de chrome et de molybdeéne de type MbC. A I'aide d’une loi de
Végard, il est possible d’estimer le taux de substitution du molybdéne par le chrome. Il a été
alors établi par cette méthode que les carbures M,>C contiennent 56% de chrome. La présence
de fer n’a pas été prise en compte dans cette estimation. Ce résultat reste dans I’ordre de

grandeur des résultats obtenus en DNPA (70at% Cr).
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Figure IV.6 : Spectre de DRX réalisé sur 1’alliage mode¢le a 1’état F.

III — 5 Mesures de dureté et interprétation

Les mesures de dureté ont été effectuées au LSG2M de I’Ecole des Mines de Nancy. Les
résultats obtenus sont présentés figure IV.7. La dureté chute lors de la montée en température
pour atteindre le palier a 500°C. Cette diminution de dureté au chauffage pourrait s’expliquer
par la précipitation de carbures de fer de type MsC qui va entrainer un appauvrissement en
carbone de la solution solide. Ces résultats sont en accord avec les données issues de la SAT
qui ont mis en évidence la précipitation de carbures M3;C aprés une trempe a ’air suivie d’un

revenu de 8h a 200°C. De plus, la SAT et le MET ont mis en évidence que ces carbures étaient
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allongés et relativement gros (plusieurs centaines de nm). Ces carbures ne présentent donc pas

un fort pouvoir durcissant.

La figure IV.7 montre également une augmentation de la dureté a la fin du chauffage et au
début du revenu a 500°C. Cette augmentation pourrait €tre attribuée a la précipitation des
carbures de type M>C. En effet, la SAT a montré la précipitation de précurseurs de carbures de

type M,C a partir de 10min de revenu a 500°C.

Température
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Figure IV.7 : Evolution de la dureté en fonction du temps de revenu de 1’alliage modé¢le étudié.

III — 6 Propriétés mécaniques

Les essais de traction et de résilience ont été effectués respectivement chez Aubert & Duval
et au CROMeP de I’Ecole des Mines d’Albi-Carmaux. Le tableau IV.3 présente les résultats

des essais mécaniques réalisés.

La résistance mécanique et la limite d’¢lasticité présentent un maximum au bout de 10h de
revenu a 500°C mettant ainsi en évidence une cinétique de précipitation de carbures lente.

Cependant, la résilience augmente lors du revenu. Garrison Jr et al. [107] ont établi que la

164



Chapitre IV - Application de la modélisation a une classe d’aciers en développement

résilience élevée d’un acier HY180 est liée a D’absence de carbures MC intralattes.
L’augmentation de la résilience jusqu’a 10h pourrait donc s’expliquer par la dissolution des
carbures M 3;C. Au-dela de 10h, I’augmentation de la résilience s’expliquerait par la croissance

des précipités secondaires.

Temps de revenu a 500°C | Ry, (Mpa) | Rpo2 (Mpa) A% 7% KV (J)
1h 1421 1155 15.9 72 86
4h 1435 1213 15.8 73 98
10h 1868 1670 14 61 127
100h 1166 1039 18.1 77 205

Tableau IV.3 : Résultats des essais mécaniques (traction et résilience).

IIT — 7 Synthése de la caractérisation de la précipitation

Les résultats expérimentaux obtenus a 1’aide de différentes techniques expérimentales ont
permis de mieux comprendre les différentes étapes de précipitation des carbures :

- Les carbures Ms;C ont été identifiés par SAT apres un revenu de 8h a 200°C. Cette
observation serait en accord avec les mesures de dureté effectuées sur 1’alliage modele. En
effet, une chute de dureté a été observée pendant la montée en température a 500°C. Cette
diminution peut s’expliquer par un appauvrissement en carbone de la solution solide causé
par la précipitation des carbures M3C.

- Au bout de 10min de revenu a 500°C, des précurseurs de précipités de type MyC enrichis
en chrome et en molybdene ont été identifiés par SAT et par DNPA. Ces précurseurs ont un
rayon de 0.9nm pour une fraction volumique de 1%. Cette observation est en accord avec
I’augmentation de dureté mesurée dés le début du palier a 500°C.

- Au bout de 10h de revenu a 500°C, la SAT et la DNPA ont mis en évidence les carbures
M ,C qui sont allongés (demi-axe d’ellipse a = 1.3nm et c¢/a = 1.5) et ont une fraction
volumique de 1.8%. Les carbures MoC commencent a croitre a partir de 10h a 500°C. Ce
phénomene est accompagné d’un enrichissement en molybdéne de ces carbures. Des
carbures M;C ont également été mis en évidence en MET. Ils présentent une taille moyenne
de 60 x 500nm.

- Au bout de 20h de revenu a 500°C, la présence de carbures MbC a été€ mise en évidence.

Les carbures M,C présentent un demi-axe d’ellipse de 2.5nm et un c/a de 2 pour une
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fraction volumique de 2.7%. La DNPA a mis en évidence que ces carbures semblent
s’enrichir en molybdéne au cours du revenu.

- Au bout de 100h de revenu a 500°C, des carbures MC et M3C sont détectés. Les carbures
M ;C sont des carbures allongés (60nm x 500nm) et sont peu substitués au chrome. Les
carbures M,C ont un demi-axe d’ellipse a de 4.5 nm pour un c/a de 2. Leur fraction
volumique reste constante (2.7%). De plus, la DRX a établi que ces carbures contiennent
56at% de chrome alors que la DNPA estime cette valeur a 70at% de chrome. Un

enrichissement en molybdéne est une nouvelle fois établi (20at%).

Enfin, les essais mécaniques ont permis de montrer que la cinétique de précipitation des
carbures secondaires MxC est relativement lente car le maximum de propriétés mécaniques

n’est atteint que pour une durée de revenu a 500°C de 10h.

La partie suivante est consacrée a la modélisation de la séquence de précipitation pour
I’alliage modele. Les résultats expérimentaux obtenus permettront d’ajuster les parametres
d’entrée du modele. La comparaison entre les résultats de la simulation et expérimentaux sera

alors engagée.

IV — Simulation de la cinétique de précipitation

IV — 1 Méthode d’ajustement des parameétres d’entrée

La méthodologie utilisée lors de la simulation de la précipitation dans des aciers
martensitiques consiste a ajuster les tailles de précipités simulées en fonction des tailles
déterminées expérimentalement par DNPA. En effet, les tailles des précipités sont une donnée
directe de cette expérience. Par ailleurs, les paramétres qui doivent &tre ajustés sont la densité
de dislocations dans la martensite et les énergies d’interface carbure/matrice (chapitre III). La
figure IV.8 montre que la méthode d’ajustement permet d’obtenir des tailles de carbures MC

qui restent dans 1’incertitude des mesures issues de la DNPA.
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Figure IV.8 : Evolution du demi-axe d’ellipse des carbures MbC en fonction du traitement
thermique de I’alliage mod¢le. Comparaison avec les valeurs expérimentales issues de la
DNPA.

IV — 2 Parameétres d’entrée

Les paramétres d’entrée microstructuraux pris en compte lors de la simulation sont
présentés tableau IV.4. Les tailles de grains et de lattes ont été déterminées respectivement par
microscopie optique et MET. La densité de dislocations dans la martensite a €té ajustée a 5.10°
m? et reste fixe au cours du traitement thermique. De plus, les bases de données
thermodynamique et cinétique utilisées sont TCFE3, dans laquelle a été introduit le silicium

dans la composition du carbure M;C (chapitre III), et MOB2.

Domaines de
Parameétres Valeurs
Précipitation
] Taille de grain 70 pm Parametres
Austénite —
Densité de dislocations 100" m™ [89] fixes
Taille de lattes 0.3 um pendant
Ferrite Taux d'élancement 20 la
Densité de dislocations 5.10" m? simulation

Tableau IV .4 : Paramétres d’entrée pris en compte pour chaque domaine de précipitation.

Les carbures mis en évidence dans cette nuance sont les carbures de fer de type MiC et les
carbures riches a la fois en molybdéne, en chrome et en fer de type M,C. Les sites de

germination de ces carbures dans I’austénite et la ferrite pris en compte dans la simulation sont
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présentés tableau IV.5. Les carbures de type MiC germent et croissent a la composition
paraéquilibre [13, 36, 91] alors que les carbures de type M,C germent a la composition

d’équilibre.

Enfin, les énergies d’interface carbure/matrice sont calculées par MatCalc. Ce parametre
varie suivant la température a laquelle le traitement thermique est effectué ainsi que suivant la
composition chimique des carbures et de la matrice. Le domaine de valeurs des énergies
d’interface pour les carbures M3C et M,C reste dans 1’ordre de grandeur des valeurs indiquées
dans la littérature [99] (de 0.03 J.m™ a 1 J.m™). De plus, Yamasaki et al. [106] ont simulé la
précipitation des carbures Mo,C au cours du traitement thermique d’un acier martensitique
0.1%C-1.6%M0-0.03%Al. Ils ont utilisé une valeur fixe d’énergie d’interface Mo,C/matrice de
0.2 J.m %, valeur proche du domaine de valeur calculé par MatCalc. En revanche, Wang [99] a
utilisé une valeur constante de 0.74 J.m” pour ’énergie d’interface MsC/matrice lors de la
simulation de la précipitation dans un acier 80MnCr5. La différence de composition chimique

entre les deux aciers peut expliquer 1’écart entre les deux valeurs [89].

Domaines de Sites de Energies
Carbures
précipitation Germination d'interface
Austénite Joints de grains
MsC ' Dislocations [0.27 - 0.31] J.m™
Ferrite
Joints de lattes
Austénite Joints de grains
M,C ] Dislocations [107] [0.14 - 0.22] J.m
Ferrite
Joints de lattes

Tableau IV.5 : Paramétres d’entrée pris en compte pour chaque carbure considéré.

Le traitement thermique pris en compte lors de la simulation est présenté figure IV.9. 1l
comprend une austénitisation a 900°C pendant 1h, suivi d’une trempe a 1’air puis d’un revenu a
500°C pendant 100h. A la fin de I’austénitisation, ’austénite est supposée homogene, c’est a
dire que tous les éléments d’alliages sont en solution solide austénitique. De plus, la transition
entre le domaine austénitique et le domaine ferritique (martensitique) a lieu au cours de la
trempe a Ms. Cette température a été mesurée par dilatométrie aux alentours de 230°C. La

trempe cryogénique n’a pas été considérée dans le calcul car le taux d’austénite résiduelle n’est
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pas estimé par MatCalc. En effet, lors du calcul, la transformation martensitique est considérée

comme totale a la température ambiante.

Austénitisation
900°C/1h
/ \ 500°C /100h
Recuit Trempe Revenu

Figure IV.9 : Traitement thermique pris en compte lors de la simulation.

IV — 3 Résultats issus de la simulation

La figure IV.10 présente les évolutions des fractions volumiques des carbures MsC et M,C
et du nombre de précipités M ,C et M3C en fonction du cycle thermique réalisé¢ sur I’alliage

modele. Les valeurs obtenues par simulation sont comparées aux résultats expérimentaux issus

de la DNPA sur les carbures M-C.

La précipitation des carbures M3C est observée des le début de la montée en température du
revenu, aux alentours de 130°C. A la fin de la précipitation des carbures M;C, la solution solide
ne contient quasiment plus de carbone. Les carbures M3;C ont une croissance paraéquilibre, ce

qui explique I’évolution trés rapide de la fraction volumique de ces carbures [13, 36, 93].
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Figure IV.10: Simulation de la précipitation au cours du traitement thermique de 1’alliage
modele. Comparaison avec les valeurs expérimentales issues de la DNPA.
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Lors de la montée en température au cours du revenu, la dissolution des carbures MiC est
¢galement observée. La température de début de dissolution de ces carbures est située au début
du palier a 500°C. Cette dissolution va libérer du carbone et ainsi favoriser la précipitation des
carbures M ,C. Ces carbures sont principalement enrichis en molybdéne, mais le chrome et le
fer sont également présents en faible proportion au début de leur précipitation. La solution
solide va progressivement s’appauvrir en molybdene lors de la précipitation de ces carbures.

Au cours du revenu a 500°C, les carbures M;C s’enrichissent en chrome au détriment du
molybdeéne et du fer.

Au bout de 100h de revenu a 500°C. Les carbures M>C ont une fraction volumique de
2.79% et présentent un demi-axe d’ellipse de 2.49nm. Ces carbures contiennent 40%at de
chrome, 26%at de molybdene, 0.28%at de fer et 33%at de carbone. Enfin, le tableau IV.6
montre que les carbures M,C tendent vers la composition d’équilibre aprés un revenu de 100h a
500°C.

Mo (%at) | Cr (%at) | C (%at) | Fe (%at)
Equilibre 24.73 41.68 33.33 0.25
100h a 500°C 26.34 40.04 33.33 0.28

Tableau IV.6 : Compositions chimiques (%at) des carbures M,C a 1’équilibre et aprés un
revenu de 100h a 500°C calculées a 1’aide de MatCalc.

V - Discussion

La simulation a mis en évidence la précipitation des carbures MsC aux alentours de 130°C
lors de la montée en température a 500°C. Expérimentalement, les résultats de SAT ont montré
la présence de carbures M;C apres la trempe a ’air et un revenu a 200°C pendant 8h. Les
mesures de dureté ont également mis en évidence une diminution de la dureté lors de la montée
en température a 500°C, significative d’un appauvrissement de la solution solide en carbone.
Cet appauvrissement en carbone est causé par la précipitation de carbures MsC lors de la
montée en température. Les résultats issus de la simulation sont en accord avec les données

expérimentales.

La précipitation des carbures M>C débute au début du palier a 500°C. Expérimentalement,
les résultats de SAT et de DNPA ont montré la présence de précurseurs de carbures de type
M;C au bout de 10min de revenu a 500°C. De plus, I’augmentation de la dureté des la fin de la

montée en température a 500°C est significative de la précipitation de carbures secondaires.
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Cependant, lors de la simulation, la précipitation des carbures MyC est permise par la libération
du carbone lors de la dissolution des carbures M;C. Expérimentalement, ce phénomene n’a pas
été clairement établi pour le moment. D’autres investigations doivent étre menées afin d’étudier
ce phénoméne. Cependant, Yamasaki et al. [106] ont montré que la dissolution des carbures
M;C fournit le carbone nécessaire a la précipitation des carbures MaC. Ils ont simulé la
précipitation des carbures Mo,C au cours d’un revenu a 600°C d’un acier 0.1%C-1.99%Mn-
1.6%Mo0-0.03%A1-0.0049%N. La simulation a été réalisée a 1’aide d’un modele prenant en
compte I’équilibre local a I’interface carbure/matrice, I’effet de capillarité (prise en compte de
la courbure de I’interface lors de la croissance des précipités) et 1’enrichissement/dissolution
des carbures M;C. Les résultats de Yamasaki et al. [106] sont en accord avec les résultats

obtenus a I’aide de MatCalc.

La simulation a également mis en évidence que le carbone libéré par les carbures MiC se
combine directement au molybdéne pour former des carbures M,C. En effet, la solution solide
n’est pas enrichie en carbone lors de la dissolution des carbures M;C. Cette observation lors de
la simulation est en accord avec les travaux de Gojic et al. [108]. En effet, ils ont montré que la
forte affinité du carbone avec le molybdéne favorise la formation de cluster Mo-C qui sont des
précurseurs des précipités cohérents M,C. Ces résultats semblent contredire les résultats issus
de la DNPA, qui ont montré la précipitation de carbures M,C riches en chrome et en fer.
Cependant, les résultats sur la nature chimique déterminée par DNPA doivent étre confrontés
aux compositions issues de la SAT. En effet, les compostions chimiques par DNPA sont
déterminées a partir du rapport des contrastes A, qui peut correspondre a plusieurs

combinaisons de nature chimique (chapitre II).

Enfin, la simulation a montré 1’enrichissement progressif des carbures M>C en chrome au
dépend du molybdene au cours du revenu a 500°C. Cette observation semble contredire les
résultats issus de la DNPA, qui ont montré un enrichissement en molybdene de ces carbures.
Ces résultats expérimentaux doivent une nouvelle fois étre confirmés par des expériences

complémentaires (SAT).

D’un point de vue quantitatif, la comparaison des fractions volumiques des carbures M>C
expérimentales et issues de la simulation montre que la simulation sous estime d’un facteur 2
les fractions volumiques a 10min, 4h, 10h et 20h de revenu par rapport a celles issues de la

DNPA. La fraction volumique simulée au bout de 100h de revenu reste dans I’incertitude de
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mesure expérimentale. Au vue des incertitudes sur certains parametres d’entrées (énergies
d’interface, nombre potentiel de sites de germination...), les résultats obtenus par modélisation

peuvent étre considérés comme encourageants.

VI - Conclusion

La mod¢élisation initialement développée par 1’Université de Graz combinée a une méthode
d’ajustement des parameétres d’entrée présentée au chapitre III ont été utilisées pour étudier la
précipitation de carbures dans une nuance d’acier en développement. Les écarts observés entre
les fractions volumiques expérimentales et simulées ne dépassent pas un facteur 2. Ces résultats
sont prometteurs par rapport aux incertitudes des parametres d’entrées tels que les énergies
d’interface carbures/matrice qui sont calculées a partir des bases de données thermodynamiques

et le nombre de sites potentiels de germination (densité de dislocations).

Une fois I’ajustement des parameétres réalis€és pour une composition de matériau et un
traitement thermique donné, il est possible de prédire la précipitation dans ce méme matériau au
cours d’un traitement thermique différent. Cependant, il est nécessaire d’appliquer cette
méthodologie a chaque modification de composition de ’acier. La prédictibilité d’un logiciel
de simulation thermocinétique quelque qu’il soit passe nécessairement d’une part, par
I’amélioration des techniques expérimentales pour diminuer l’incertitude de mesure sur des
parametres tels que la densité de dislocations, et d’autre part, de porter un effort sur I’obtention
de données thermodynamiques ou cinétiques qui alimentent les bases de données utilisées par

ces logiciels.
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Conclusion générale et perspectives

L’¢tude de la précipitation des carbures secondaires au cours du traitement thermique
d’aciers martensitiques a 5% de chrome (X38CrMoV5) peut étre décomposée en deux parties.
Une premiére partie est consacrée a la caractérisation de la précipitation tandis que la seconde a
pour objectif la simulation de la précipitation a partir d’un modele en cours de développement
(MatCalc). Ces deux parties sont extrémement liées puisque la modélisation a tenté de
représenter au mieux les phénoménes mis en évidence expérimentalement. De plus, les
techniques expérimentales ont été utilisées afin d’apporter des informations sur les parameétres
d’entrée du modele. Enfin, D'optimisation de nouvelles nuances d’acier passe par la
compréhension du role des €léments d’alliages sur les mécanismes de précipitation. C’est
pourquoi les influences du nickel, du molybdéne, du vanadium et du cobalt ont été étudiées tant

d’un point de vue expérimental que de la modélisation.

L’emploi d’outils de caractérisation complémentaires est nécessaire pour obtenir des
informations précises sur les tailles, les fractions volumiques et les compositions chimiques de
carbures a 1’échelle nanométrique. Une importante campagne de caractérisation
microstructurale a ainsi été réalisée afin de suivre les évolutions des carbures au cours du
traitement thermique des nuances du plan d’expérience :

- Le MET a permis de caractériser des particules fines (d’une taille supérieure a une dizaine

de nanometres).

- L’analyse en DRX a permis d’accéder a la nature cristallographique des différents

carbures.

- L’analyse en DNPA a permis d’accéder a la taille et la fraction volumique des précipités

ainsi qu’a une évaluation de la nature chimique de ces précipités.

- L’analyse en SAT a permis d’accéder a la nature chimique des précipités montrant

notamment I’enrichissement des carbures en éléments d’alliages.
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Séquence de précipitation dans des aciers martensitiques a 5% de chrome
Les analyses réalisées sur la nuance de référence X38CrMoV5 ont permis d’obtenir les
résultats suivant :

- Apres une austénitisation a 980°C de 30min suivie d’une trempe a I’air, deux populations
de carbures nanométriques au sein des lattes de martensite ont été mises en évidence. La
premiére population est constituée de carbures de fer sphériques de type MsC qui présente
un rayon de Inm. Le MET a mis en évidence que ces carbures ancrent les dislocations. La
deuxiéme population est également constituée de carbures de fer M3C qui ont une taille
moyenne d’environ 14nm mais qui possedent une forme allongée avec un taux
d’¢élancement approximativement de 5. La population 2 est présente en grande quantité dés
I’état trempé (5.34%), indiquant ainsi un appauvrissement maximal en carbone de la
solution solide.

- Les évolutions de ces deux populations de carbures au cours du revenu a 550°C sont
intimement liées. En effet, la dissolution de la population 2, qui céde son carbone, permet la
précipitation de carbures secondaires de type M7Cs. L’enrichissement en éléments
d’alliages des carbures M3;C conduit a une sursaturation de ces carbures qui vont se
dissoudre car la solubilité des éléments d’alliages dans ces carbures est limitée. Cependant,
cette dissolution n’est que partielle au cours de ce premier revenu.

- A 550°C, température du pic de durcissement secondaire, les carbures sphériques M;Cs
(r=1.3nm, f = 1.11%) et les carbures allongés M;C (a=11.1nm, f=2.80%) provoquent le
durcissement secondaire observé dans ces aciers.

- Au cours du deuxiéme revenu a 605°C, les carbures sphériques de vanadium de type MC
précipitent. De plus, la dissolution des carbures M3;C s’accentue et les carbures M;Cs
croissent, passant de la population 1 a la population 2.

- La séquence de précipitation au cours du traitement thermique permettant d’obtenir une

dureté de 47HRc est 1a suivante : MzC —> M-7C3; —> M,C; + MC.

Les résultats ont clairement mis en évidence que la dissolution des carbures M;C est le
phénomene majeur qui va influencer la précipitation de carbures nanométriques, responsables
du durcissement secondaire. Dans le but d’optimiser les nuances d’aciers martensitiques, il
devient essentiel d’influencer cette dissolution pour décaler le pic de durcissement secondaire,
d’une part vers les plus hautes duretés et d’autre part, vers les plus hautes températures de

revenu. L’influence des ¢léments d’alliages sur ces phénomenes a alors été étudiée.
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Influence des éléments d’ alliages sur la séquence de précipitation

Les ¢léments d’alliages étudiés au cours de cette étude (Ni, Mo, V et Co) ne modifient pas
la séquence de précipitation de la nuance X38CrMoV5 mais jouent un role important sur la
cinétique de précipitation. En effet, le nickel et le molybdéne diminuent la température de début
de précipitation des carbures MC qui précipitent des le premier revenu a 550°C. Cependant,
I’influence de ces éléments d’alliages n’a pas la méme origine. En effet, le molybdéne favorise
I’enrichissement en éléments d’alliages des carbures MgC a plus basse température. La
dissolution de ces carbures débute alors a plus basse température de revenu, libérant plus de
carbone pour favoriser la précipitation. Le molybdéne est le seul élément d’alliage étudié¢ qui
influence directement la dissolution des carbures MsC. En effet, le nickel favorise la
précipitation secondaire en réduisant la solubilité du carbone en solution solide. De plus, au —
dela de la température du pic de durcissement secondaire, le nickel accélére la coalescence des
carbures M 7Cs. Enfin, I’ajout de 2.72% de cobalt n’engendre pas de différence majeure dans la

précipitation.

Afin d’accéder aux caractéristiques de la précipitation apres traitement thermique qui seront
a relier aux propriétés mécaniques en service par la suite, il est nécessaire d’utiliser des outils
de simulation fiables permettant ainsi a terme, de s’affranchir en partie de 1’étude expérimentale
systématique. Ce travail présente un outil de simulation, MatCalc, permettant une modélisation
rapide de la séquence de précipitation au cours du traitement thermique des nuances d’aciers

étudiées.

Simulation de la séquence de précipitation

Une étude de sensibilité des paramétres d’entrée du modele a été réalisée afin de mettre en
évidence ceux qu’il est possible de déterminer expérimentalement avec suffisamment de
précision pour ne pas engendrer d’incertitudes sur la réponse du modele et les parametres
ajustables. Les tailles de grains et de lattes peuvent étre détermines précisément par MEB. En
revanche, la densit¢ de dislocations et les énergies d’interface carbure/matrice sont des
parametres qui ont €té ajustés en comparant les tailles de précipités obtenus par simulation a
celles obtenues par DNPA. En effet, la taille des précipités est une donnée brute de cette

expérience.

La méthodologie d’ajustement utilisée a permis de simuler les phénoménes mis en évidence

expérimentalement :
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- La précipitation des carbures M;C au cours de la trempe.

- La dissolution des carbures M3C au cours du revenu a 550°C qui permet la précipitation
des carbures secondaires M;Cs. Le nickel, le molybdéne et le vanadium favorisent la
précipitation des carbures MC au cours de ce premier revenu.

- La coalescence des carbures M;Cs et la précipitation des carbures MC au cours du second
revenu a 605°C. Cette coalescence est accélérée par 1’ajout de nickel.

- L’écart observé entre les fractions volumiques expérimentales et issues de la simulation

reste globalement inférieur a un facteur 2

La méthode d’ajustement a été également utilisée lors de la simulation de la précipitation au
cours du traitement thermique d’un alliage mod¢le faisant partie du plan d’expérience du projet
ANR AMARAGE. Cette dernicre partie a permis de valider cette méthodologie. En effet, les
¢carts observés entre les fractions volumiques expérimentales et simulées ne dépassent pas un
facteur 2. Tous ces résultats sont prometteurs par rapport aux incertitudes des parametres
d’entrée tels que les énergies d’interface carbures/matrice qui sont calculées a partir des bases
de données thermodynamiques et le nombre de sites potentiels de germination (densité de

dislocations).

Per spectives

Les travaux expérimentaux ont permis de clarifier les mécanismes de formation des
carbures secondaires. Cependant, I’aspect cinétique de la précipitation est un autre volet qu’il
serait intéressant de mener. Il serait alors intéressant d’analyser des échantillons qui ont subi
des temps de maintien différents au cours des revenus a 550°C et 605°C, comme cela a été
réalisé lors du projet AMARAGE. Une deuxiéme possibilité serait de réaliser des mesures in-
situ lors des revenus. La diffraction des rayons X aux petits angles est une technique qui
permettrait de réaliser ces mesures car les temps d’acquisition sont suffisamment courts pour

permettre une analyse précise des phénomenes.

L’aspect prédictif de la simulation numérique attendu par les industriels de la métallurgie
peut encore étre amélioré. En effet, la méthode d’ajustement mise en ceuvre rend possible la
prédiction de la précipitation au cours de différents traitements thermiques pour la composition
chimique de I’acier pour laquelle les parametres d’entrées ont €té ajustés. Les premiers résultats
sont cependant trés prometteurs sur des nuances d’aciers pour lesquelles les microstructures ne

sont pas encore parfaitement connues.
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Il est nécessaire d’utiliser ce modele sur de nouveaux aciers mais également des nuances
expérimentales afin de :

- Conforter la maitrise de cet outil de simulation et participer a la pérennisation de son

utilisation.

- Hiérarchiser les parametres d’entrée clés de la modélisation.

- Mettre en évidence les potentialités et les limites du modé¢le, en particulier en termes de

base de données.

- Adapter le modele et surtout améliorer les bases de données thermodynamique et

cinétique afin d’étendre les possibilités d’utilisation de la modélisation a des aciers rapides

complexes (contenant du tungstene et du niobium par exemple) et d’autres alliages

métalliques.
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Annexe A - Exemple de courbes brutes de

DNPA
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Fig. A.1 : Intensité diffusée non corrigée en fonction du vecteur d’onde q pour la nuance
X38CrMoV5 a I’état trempé.
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Fig. A.2 : Intensité diffusée non corrigée en fonction du vecteur d’onde q pour la nuance
X38CrMoVS5 a I’état revenu a 550°C.
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Annexe B - Gestion des sites de germination

dans MatCalc

Cette description du calcul du nombre de sites de germination dans MatCalc est issue de la
thése de J.Rajek [89]. Pour estimer le nombre correct de sites de germination, il faut tout
d’abord trouver une forme géométrique de taille variable capable de remplir le volume sans
aucun vide. Il existe des corps solides qui satisfont cette condition comme, les cuboides, les
rhomboides, les octaedres tronqués, et les "cubes-octaedres" (tetrakaidecahedron en anglais) un
polyheédre composé de 14 faces (6 quadrilatéres et 8 hexagones). Ce dernier est illustré figure
B.1. Ce polyhédre remplit 1’espace avec un minimum de perte en volume et une surface
minimale. Ce corps permet de décrire correctement les microstructures austénitique et ferrito-
martensitique. De plus, il peut étre rétréci ou étiré pour simuler la structure de lattes

martensitiques.
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Les segments a et A sur la figure B.1 sont calculés de la maniére suivante :

d |'.'I
A= ——, A:\;@, = — iB.1
10 V2

Il est utile de définir le rapport de deux diametres si le corps doit étre étiré pour simuler une
microstructure martensitique par exemple. Ce rapport s doit étre défini de facon a étre

comparable avec les données expérimentales :
IHid

En étirant le "cube-octacdre" avec un prisme, la valeur H peut étre calculée avec :

D\? & o
) T _d (B.2)

a- [

Le systéme simulé dans MatCalc a une taille de 1 m3 et consiste en un vaste nombre de ces
polyhedres. Le nombre de sites de germination est calculé suivant les €équations (B.3) a (B.6).
Le corps considéré est complétement entouré par d’autres "cube-octaédres". L erreur introduite
par la non prise en compte des sites de germination sur la surface du cube de 1 m (6 m?) est

négligeable. Soit L la longueur totale de toutes les arétes dans le volume simulé :

L = Hua + sid u—gu iB.3
La surface d’un corps isolé est A , etA est celle d’un corps dans un composite.

1

A=6(1+2V3)N\2 4 202H + ), A= E"i (B.4)
Le volume d’un corps est calculé par :
V=V=8v2) +6X H (B.5)

Chaque corps est entouré par 4 voisins, donc le nombre de coins est réduit a 6.
=24 (" =f (B.6)

Pour calculer le nombre de germes pour chaque site (joints de grains, dislocations etc. . . ),

le nombre total de corps qui remplissent le volume de 1 ni’ doit étre connu.

| it _
- N S

E
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Les différents types de sites de nucléation utilisés dans MatCalc sont définis comme suit :
— 2 dimensions,

— joints de grains (plans adjacents des grains) notés : g

— sous joints de grains (plans adjacents des sous-grains) notés : s

— autres précipités ou inclusions

— 1 dimension

— atomes sur la ligne de dislocation notés : d

— arétes des joints de grains (aréte de contact entre 3 grains) notés : e

— 0 dimension

— coins des grains (point de contact entre 4 grains) notés : ¢

- atomes de la solution solide notés : b

En général chaque atome de substitution dans la solution solide peut €tre un site de

nucléation. Donc il est nécessaire de connaitre le nombre d’atomes par maille dans le systéme.

| 3 | 3
3 n'l all]_.f-errit-e 3|'I aj austénite

Uferrite = v 5 austénite = '\',l' 1 (B.8)

Soit j représentant la ferrite ou I’austénite, on définit la surface unitaire et le volume unitaire

suivants :

].' [

np—= — B 1

Les mémes considérations conduisent aux nombre d’atomes sur la surface n, sur les arétes

ne et dans les coins nc du "cube-octaédre".

A

Mg = —n

= 2o (B.11)
aj

ne. = C.n
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Le nombre d’atomes le long des dislocations est calculé comme suit :

Mg = — i:B.].E:]
il

Ou p représente la densité de dislocations en m 2,

Le tableau B.1 regroupe les différentes valeurs décrites ci-dessus pour la ferrite (martensite)
et ’austénite utilisées dans les simulations du chapitre III. L’austénite est définie avec une
densité de dislocations p = 10" m? et une taille de grains de 10 pm. La ferrite qui représente la
martensite est défine avec une densité de dislocations p = 10" m™2, une taille de grains de 10

pum, une taille de lattes (sous-grains) de 2 ym avec un taux d’¢lancement s = 10.

Sites de gernunation s Ferrie frmartensite ) Austenre
e = 2owT oy dn = on1no !
gy = 227007 = 2 2o
Solution aolide (1 N oL SyvaLe tobal
Ligne ole dislocations (o NI Fodon= Svabonre tiskal
Jomts e grams (g 2 i 7o Lraln anstenge
Soms qednts de srains (s IR - lavtes e martensie

Taip B 1 MNowmbae e sites de sermunarion en tonetion du deanaine de precipieation. Tablean
adapte de la véterence |.\'-_1|

La figure B.2 représente la schématisation d’un grain austénitique primaire avec trois lattes

de martensites. L’orientation n’est pas fondamentale, ne sont pris en compte ici que le nombre

de sites de germination.

Fii. B.2: Représencation d'un grain aust iatin
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Caractérisation et modélisation de la séquence de précipitation des carbures au
cours du traitement thermique d’aciers martensitiques alliés

Les aciers martensitiques revenus a 5% de chrome, principalement utilisés pour les outillages de forge et de fonderie
sous pression présentent des durées de vie limitées en raison des sollicitations thermomécaniques séveres en service. La tenue
en service a haute température est directement liée a la stabilité des carbures alliés de taille nanométrique qui se forment au-
dela de 450°C au cours du revenu. L’étude vise a caractériser les carbures alliés dés les premiers stades du revenu et de
déterminer de quelle facon la séquence de précipitation est modifiée. En ce sens, des éléments carburigénes (V, Mo) ou
influencgant la précipitation (Ni, Co) ont été ajoutés pour modifier la précipitation d’un acier de référence a 5% de chrome
notamment a des températures voisines du pic de durcissement secondaire.

La caractérisation des carbures formés au cours du traitement thermique a été effectuée a I’aide de techniques de pointe
complémentaires telles que la microscopie en transmission, la diffraction des rayons X, la diffusion de neutrons aux petits
angles et la sonde atomique tomographique. Ces techniques ont permis d’accéder aux parametres pertinents de la
microstructure que sont la distribution de taille, la chimie et la fraction volumique des carbures alliés. La dissolution des
carbures de fer de type MsC est responsable de la précipitation des carbures de chrome de type M,Cs; au cours du revenu.
L’ajout de nickel, molybdéne ou vanadium favorise la précipitation des carbures alliés au pic de durcissement secondaire.

Afin de pouvoir systématiser les études sur la compréhension des mécanismes de la précipitation et de I’influence des
éléments d’alliages sur ces mécanismes, il est nécessaire d’utiliser des outils de modélisation, permettant ainsi de connaitre
les séquences de précipitation. La simulation thermocinétique a été réalisée a I’aide du logiciel MatCalc développé a
I’université de Graz (Autriche). Une étude de sensibilité des paramétres d’entrées du modele a été réalisée afin de mettre en
évidence les parametres qui peuvent étre déterminés expérimentalement avec suffisamment de précision (tailles de grains et
de lattes) et les paramétres ajustables qu’il est difficile de mesurer expérimentalement (densité de dislocations et énergies
d’interface carbure/matrice). La séquence de précipitation au cours du traitement thermique d’aciers a 5% de chrome a été
simulée avec des écarts entre les fractions volumiques expérimentales et simulées n’excédant pas un facteur 2.

Mots clés : Aciers martensitiques, Traitements thermiques, Carbures nanométriques, Modélisation thermocinétique de la
précipitation.

Characterization and modelling of the sequence of precipitation of carbides during
the heat treatment of alloy martensitic steels

Martensitic steels containing 5% chromium, mainly used for forging and high-pressure die casting tools show limited
lifetime due to severe thermo-mechanical working conditions. The resistance to stress at high temperatures is directly related
to the stability of nanometer sized alloyed carbides which are formed beyond 450°C during tempering. The study aims to
characterize alloyed carbides in the early stages of tempering and determine how the sequence of precipitation is changed. In
that way, carbides forming elements (V, Mo) as well as influencing the precipitation (Ni, Co) were added to change the
precipitation of a low-silicon AISI H11 steel previously studied, especially at temperatures near the peak hardness.

The characterization of carbides formed during the heat treatment was carried out using complementary techniques such
as transmission electronic microscopy, X-rays diffraction, small angles neutron scattering and atom probe. These techniques
have allowed access to relevant parameters of microstructure, which are distribution size, chemistry, and volume fraction of
alloyed carbides. The dissolution of iron carbide M3C type is responsible for the precipitation of chromium carbides M;C3
type during tempering. The addition of nickel, molybdenum and vanadium promotes the precipitation of alloyed carbides at
the peak hardness.

In order to systematize the studies on understanding the mechanisms of precipitation and the influence of alloying
elements on these mechanisms, it is necessary to use modelling tools, thus know the sequence of precipitation. Kinetics
simulations were carried out using MatCalc software developed at the University of Graz (Austria). The influence of input
parameters of the model was studied in order to show the parameters that can be determined experimentally with sufficient
accuracy (grain and subgrain size) and adjustable parameters that are difficult to measure experimentally (dislocations density
and interfacial energy). The sequence of precipitation during the heat treatment of steels containing 5% chromium was
simulated with differences between the volume fraction experimental and simulated a factor not exceeding 2.

Keywords : Martensitic steels, Heat treatments, Nanometer sized carbides, Precipitation kinetics modelling.
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