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Introduction

Des réglementations européennes (régulation No 443/ 2009) sur les émissions de COz
dans le transport automobile ont été mises en place, elles prévoient de passer d’un taux de
130 g/km en 2015 & 95 g/km en 2020. Les pénalités envisagées en cas de non respect de ces
futures réglementations entrainent les constructeurs automobiles & accepter un surcofit dans
la recherche de solutions pour répondre & cette nécessité. Des réductions de poids de 20%
dans la caisse en blanc sont envisagées, mais ceci doit se réaliser sans négliger les impératifs
de sécurité et de productivité, ce qui ouvre la voie a différentes solutions telles que I’étude de
nouveaux matériaux légers, conceptions optimisées,...

L’acier présente d’importants atouts, notamment dans l'industrie automobile, grace & sa
grande disponibilité, son cotit modéré, son recyclage facile, sa mise en forme et sa mise en
ceuvre simples et maitrisées, ses propriétés mécaniques, surtout les propriétés de résistance
aux chocs qui répondent au besoin de sécurité des véhicules.

Ainsi en réponse & ces impératifs, les aciers dits & trés haute résistance ont été développés
(Advanced High Strenght Steels : AHSS) [I]]. Ces aciers combinent haute résistance et bonne
formabilité ainsi que ductilité contrairement aux aciers conventionnels & haute résistance
(HSS). Une plus grande résistance des matériaux permet de concevoir des piéces plus minces,
donc plus légéres sans affecter leurs comportements de résistance aux chocs.

Les AHSS font référence aux aciers Dual Phase (DP), TRansformation Induced Plasti-
city (TRIP), Complex Phase (CP) et Martensitique (M) [2] pour une premiére génération,
et aux aciers TWinning Induced Plasticity (TWIP) pour une seconde. La premiére généra-
tion d’aciers a trés haute résistance, essentiellement Dual Phase (DP) et TRansformation
Induced Plasticity (TRIP), a été utilisée pour répondre aux sollicitations dynamiques dans
les collisions ou accidents de voiture. Cette génération présente des propriétés mécaniques
élevées (< 1000 MPa) dues au développement de la microstructure des phases carburées mé-
tastables. Zackey et al. [3] ont introduit le concept d’acier & effet TRIP. La phase ferritique
prédomine dans la microstructure & co6té de 'austénite enrichie en carbone avec ’apparition
a basse température de produits de transformation, tels que la bainite ou la martensite. La
transformation de austénite résiduelle en martensite a partir d’'une déformation plastique
provoque ce que 'on appelle l'effet TRIP. La contrainte requise pour initier cette transfor-
mation peut étre contrdlée en gérant la stabilité de 'austénite par son taux de carbone, sa
taille, sa morphologie ou encore sa teneur en éléments d’alliage (par exemple en Mn) [I].

La deuxiéme génération est représentée par les aciers TWinning Induced Plasticity (TWIP)
et est proche des aciers inoxydables. Un acier est dit TWIP quand son mode de déforma-
tion est basé sur le glissement des dislocations et sur un maclage intense. Cette combinaison
permet d’obtenir un allongement et des contraintes en rupture élevées [4]. Cette génération
posséde de meilleures propriétés mécaniques mais implique de forts taux en éléments d’al-
liages (en Mn par exemple) pour stabiliser la structure austénitique. Cela se répercute sur un
colit de production plus important ainsi que sur des difficultés d’élaboration en industrie.

Le développement d’une troisiéme génération d’aciers s’impose pour pouvoir répondre aux
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critéres suivants : une résistance mécanique d’environ 1000 MPa, un allongement uniforme de
15% avec une densité réduite de 10%. Cette génération repose sur des nuances Fe-Mn-Al-C
(5 < Mn < 8 mass% et Al < 8 mass%) avec une microstructure biphasée trés fine ferrite
- austénite, dits aciers & structure duplex,. Le role du manganése (élément vy-géne) permet
de stabiliser la phase austénitique et I’addition d’aluminium (a-géne), en plus de réduire la
densité de 'alliage, favorise le durcissement de la ferrite [5] [6].

Le projet ANR MeMnAI Steels, centré sur le développement de ces nouvelles nuances,
propose de mener une démarche coordonnée de compréhension des mécanismes d’évolution
microstructurale, de déformation, de modélisation de ces évolutions et des propriétés finales.
Il combine les approches de métallurgie physique et mécanique afin d’établir une cartogra-
phie des capacités de ces aciers, d’estimer leur comportement limite, et d’aider & définir les
principales étapes du procédé de fabrication.

Le projet, d'une durée de 4 ans (début 2014 a fin 2017), s’articule autour de deux thémes
en interaction étroite réunissant huit partenaires académiques et industriels (ArcelorMittal
Reasearch Maiziéres) :

— la modélisation de la genése des microstructures (UMET, SIMaP, IM2NP, RWTH

Aachen);

— la modélisation des relations entre les microstructures obtenues et les propriétés meé-

caniques (MSSMat, CEMES Toulouse, ARMINES).

Le premier théme vise a développer les outils thermodynamiques (approche CALPHAD
et modele ab-initio) et cinétiques afin de prévoir les phases présentes et leurs fractions volu-
miques.

Le lien entre I’étude microstructurale et la prévision des propriétés mécaniques doit étre
basé sur des approches micro-macro et des modéles polycristallins liant le comportement
macroscopique a celui de chaque grain, et prenant en compte les spécificités des interfaces
entre les différentes phases.

L’objectif final du projet MeMnAl Steels est de capitaliser ’ensemble des connaissances
acquises dans un modéle d’aide au développement de ces nouvelles nuances d’aciers. Il devra
permettre de préciser de facon fiable et rapide les domaines de composition et les gammes
de fabrication optimaux pour une cible de comportement mécanique, et ainsi accélérer les
développements industriels futurs.

Les travaux présentés dans ce manuscrit s’articulent autour du premier théme. L’objectif
final est de développer une base de données thermodynamiques selon la méthode Calphad
pour le systéme Fe-Mn-Al-C, ce qui implique un couplage entre modélisation, optimisation et
expérimentations, de fagon & obtenir une description cohérente de la constitution des phases
et de la microstructure des alliages du systéme. Les bases de données existantes décrivent le
systéme Fe-Mn-Al-C seulement pour des compositions a fort taux de Mn (> 15 mass%). Il
s’agit en préalable d’obtenir des données expérimentales fiables, pour des teneurs en éléments
d’alliages Mn, Al et C encadrant la gamme des compositions visées pour 'application de ces
alliages (typiquement une teneur en Al et Mn inférieure & 8% et une teneur en C inférieure
a 0.3%), qui seront utilisées pour 'optimisation de la base de données.

Le chapitre [I] présente une étude bibliographique sur le systéme quaternaire Fe-Mn-Al-C.
Une synthése bibliographique sur les quatre systémes ternaires limitrophes (Fe-Al-C, Fe-Al-
Mn, Fe-Mn-C et Al-Mn-C) a été réalisée et regroupe les informations concernant les données
thermodynamiques, les phases & ’équilibre et les modélisations thermodynamiques. L’état de
Part sur le systéme quaternaire Fe-Mn-Al-C cible les connaissances sur les données thermo-
dynamiques expérimentales des équilibres de phases.
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Le chapitre [2] est consacré a la sélection des nuances d’alliages du systéme Fe-Mn-Al-
C qui seront utilisées pour étudier expérimentalement le systéme quaternaire. Les calculs
thermodynamiques servent de support & ce choix. Un récapitulatif des bases de données
thermodynamiques existantes sur ce systéme est d’abord présenté. Les différentes techniques
expérimentales mises en ceuvre sont introduites depuis les méthodes d’élaboration des alliages
jusqu’aux moyens de caractérisation des microstructures appropriés. Le protocole d’analyse
par microsonde est présenté plus en détail pour ’obtention de données en composition dans
les phases car il est spécifique pour le dosage de C. Une classification des alliages bruts
d’élaboration est proposée selon leur structure aprés laminage a chaud. Différents modes de
représentation graphique du systéme quaternaire sont exposés pour visualiser les résultats
expérimentaux.

Le troisiéme chapitre est centré sur I’étude de I’évolution microstructurale entre 1’état
brut de laminage et les microstructures caractérisées aprés recuit dans le domaine intercri-
tique sur trois nuances d’alliages typiques. Différents temps de maintien lors des recuits ont
été testés et compares avec les données de la littérature. Une modélisation cinétique (logiciel
DICTRA) est proposée pour analyser les mécanismes de croissance de 'austénite a partir d’un
état initial martensitique et interpréter les résultats expérimentaux. Cette démarche permet
de définir un protocole expérimental pour considérer que 1’équilibre thermodynamique est
atteint lors des expériences de recuits isothermes.

Les équilibres de phases établis expérimentalement sur 13 nuances d’alliages dans le coin
riche en Fe du systéme quaternaire Fe-Mn-Al-C sont présentés dans le chapitre [l Les dif-
férentes phases observées ont été identifiées et caractérisées selon leurs structures cristallo-
graphiques, leurs compositions et leurs fractions volumiques. Ces résultats sont confrontés
avec les calculs thermodynamiques pour proposer des améliorations de la base de données du
systéme quaternaire Fe-Mn-Al-C.
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Chapitre 1. Etude bibliographique du systéme Fe-Mn-Al-C

Ce chapitre présente une étude bibliographique du systéme Fe-Mn-Al-C. Tout d’abord,
les avantages du développement d’une nouvelle génération d’aciers & trés haute résistance
(AHSS : Advanced High Strength Steels) sont expliqués. L’analyse des quatre systémes ter-
naires limitrophes (Fe-Al-Mn, Fe-Al-C; Fe-C-Mn et Al-Mn-C) et du systéme quaternaire
Fe-Mn-Al-C est ensuite proposée. Cette étude regroupe les informations concernant les don-
nées thermodynamiques, les phases & I'équilibre et les modélisations thermodynamiques.

1.1 Les aciers a trés haute résistance de 3° génération

Pour combler I’écart existant au niveau des propriétés mécaniques entre les deux premiéres
générations d’aciers a trés haute résistance, une troisiéme génération a vu le jour (Figure[1.1)).

Les premiéres informations concernant les aciers & faible densité remontent aux années 30
avec les études de Koester et al. [7] qui mentionnent 1'utilité du systéme Fe-Mn-Al-C. Ham
et al. [8] évoquent, dans les années 50, la possibilité de remplacer Ni et Cr, coiteux, dans les
aciers inoxydables par Mn et Al respectivement.

Les aciers dits medium Mn (>3 mass%) a effet TRIP (Transformation Induced Plasticity)
ont ainsi servi de base d’étude pour les aciers Fe-Mn-Al-C & structure duplex. Ils présentent
des propriétés mécaniques plus élevées que les aciers TRIP conventionnels (> 1GPa) [9] et
un bon compromis résistance / allongement a la rupture grace a 'austénite plus stable. Mais
& cause des fractions d’austénite élevées, 'austénite présente une concentration en carbone
plus faible, ce qui pose certains problémes d’élaboration (difficultés lors du laminage a froid,
gamme de température de recuit plus restreinte...).

Les aciers Fe-Mn-Al-C & structure duplex, dits de 3° génération, sont prometteurs pour
diverses raisons. L’ajout d’Al dans les aciers dits medium Mn a pour effet de diminuer le
domaine de la phase austénitique lors du laminage a chaud (ou du recuit) [10]. L’efficacité
d’Al dans la diminution de la densité des aciers a été étudiée notamment par Frommeyer et al.
[11] [12]. Une réduction de densité de 10% est obtenue par addition d’environ 8 mass% Al dans
le systéme Fe-Mn-Al-C. Mn a également un effet d’allégement sur la densité des aciers mais
dans une moindre mesure. Cependant Al a tendance a réduire l'effet TRIP (transformation
de lausténite en martensite) [13].

La microstructure des aciers Fe-Mn-Al-C consiste en différentes phases secondaires telles
que carbure-x, martensite (/) et austénite () dans une matrice ferritique («) suivant le
procédé d’élaboration ou encore le traitement thermique [14] [15] [16] [I7]. Apreés le laminage
a chaud, la microstructure présente des ségrégations de C, Mn et Al ce qui méne & une
structure en bandes. La structure duplex (a 4 7) est formée apres recuit et de 'austénite
résiduelle peut étre présente & température ambiante. Les aciers & structure duplex avec une
base ferritique présentent une meilleure réduction de la densité que ceux & base austénitique
grace a la teneur en Al plus élevée dans la ferrite. Le concept d’aciers & faible densité parait
simple mais en pratique les procédés métallurgiques sont complexes, a cause de la variété des
phases présentes («, 7 ...) qui dépendent de la composition en Al, Mn ou C de Valliage, ce
qui peut également avoir un impact sur les déformations mécaniques [17] [18] [19] [20].

Ainsi ces nouvelles nuances combinent les intéréts des deux précédentes générations mais
sans cumuler de trop forts cotts de production, avec des taux d’alliages faibles, tout en pré-
sentant ’avantage d’étre recyclables et de pouvoir étre produites sur les lignes de production
actuelles (coulée et recuit continu).
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Figure 1.1 — Représentation des trois générations d’aciers & trés haute résistance

1.2 Les systémes ternaires limitrophes

Les solutions solides ternaires sont désignées par le symbole correspondant dans les sys-
témes binaires adjacents. De méme, les composés intermétalliques qui s’étendent dans le
systéme ternaire sont désignés par le symbole correspondant dans les systémes binaires. Les
phases rencontrées dans les différents systémes sont rassemblées dans le Tableau [1.7] pB5] Les
phases propres aux systémes ternaires sont décrites dans les paragraphes correspondants.

1.2.1 Le systéme ternaire Fe-Al-C

Le systéme Fe-Al-C a été le sujet de beaucoup d’études. Une collecte des données a été
faite jusqu’en 1989 par Ghosh [21I] puis par Raghavan [22] [23] [24] [25] jusqu’en 2007. Les
investigations expérimentales les plus récentes ont été réalisées par Palm et al. [26] ainsi que
par Phan et al. [27], qui proposent une détermination des équilibres de phases entre 800°C
et la surface du liquidus.

Une phase ternaire Fe3AlC, (k)(0.5 < x < 1) a été identifiée dés 1934 par Morral [28].
L’étude expérimentale détaillée de Palm et al. [26] décrit la phase k£ comme une solution
solide ordonnée stabilisée par C plutét que comme un carbure et la formule Fey_,Al,C, (0.8
< x < 12,042 <y < 0.71) est proposée. Jimenéz et al. [29] ont étudié les carbures dans ce
systéme pour des alliages Fe-(2-6)Al-1C et Fe-6Al-(1.2-1.8)C (mass%) pour des recuits entre
950 et 1050°C d’une durée de 15 min. IlIs ont mis en évidence différents carbures, cémentite,
Ms3Cg et k-FegAlC, dans une matrice ferritique suivant la concentration en C ou en Al.

a Projection du liquidus

La projection du liquidus du systéme Fe-Al-C, citée dans Raghavan [24], est proposée par
Palm et al. [26]. Ils mettent en évidence quatre nappes de cristallisation primaire «, v, & et
graphite. Phan et al. [27] ont également étudié expérimentalement la projection du liquidus
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Chapitre 1. Etude bibliographique du systéme Fe-Mn-Al-C

coOté riche en fer. Ils présentent six nappes de cristallisation primaire a4, aps, v, K, graphite
et Al4Cs. Le domaine de la nappe de la phase fcc est plus étendu chez Palm et al. [26] que
le domaine calculé par Phan et al. [27]. Une autre différence entre ces deux études existe
au niveau des températures des réactions invariantes, une déviation supérieure de 30°C est

observée par Phan et al. (Tableau [1.1)).

Réactions Température (°C)
2 1]
L+a+r+7y 1315 1340
L+rx+a+C 1295 1325
L+k&~y+C 1282 1304

Tableau 1.1 — Réactions invariantes faisant intervenir le liquide dans le systéme Fe-Al-C selon
Palm et al. [26] et Phan et al. [27]

b Sections isothermes

La revue bibliographique proposée par Ghosh [2I] en 1990 rassemble les sections iso-
thermes existantes jusqu’a cette date. Une section isotherme & 1000°C précisant les équi-
libres de phases entre les solutions solides « et v a été proposée dans I’étude expérimentale
de Morral [28]. L’étude expérimentale la plus détaillée est proposée par Nishida [30] qui éta-
blit quatre sections isothermes & 1000, 1100, 1200 et 1250°C. Le domaine en composition de
la phase et des équilibres biphasés adjacents reste cependant incertain. Oden [31] propose
trois sections isothermes complétes & 1700, 1850 et 2000°C, cette étude est également reprise
dans la revue de Raghavan de 1993 [23].

Trois sections isothermes, qui concernent les équilibres entre solides, a 800, 1000 et 1200°C
ont été établies expérimentalement par Palm et al. [26]. Ces derniers ont estimé la limite supé-
rieure de solubilité de C dans la phase k, et trouvent qu’elle augmente lorsque la température
diminue. Le domaine d’existence de x est décrit comme plus étendu que ce que caractérisent
les autres études expérimentales. La solubilité de C dans la phase ferritique « est de 'ordre
de 0.5 at%.

Quatre sections isothermes sont proposées dans les travaux de Phan et al. [27] en 2014 &
1000, 1100, 1200 et 1400°C en comparaison avec les données expérimentales de Palm et al.
[26] (Figure. IlIs mettent en avant une solubilité de C plus faible dans les phases ferritique
«, austénitique v et carbure k.

¢ Sections verticales

L’étude de Ghosh [21] regroupe les sections verticales existantes de 1936 & 1967 pour des
alliages Fe-(2-20)Al-(0.5-2.2)C mass%. Trois sections verticales a 5 at%C (Figure [1.3), 10.5
at%C et 23 at%Al ont été déterminées expérimentalement par Palm et al. [26] a partir des
sections isothermes et d’expériences de diffraction RX a haute température et microsonde de
Castaing.
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Figure 1.3 — Section verticale du systéme Fe-Al-C pour 5 at%C d’aprés Palm et al.[26]

d Données thermochimiques

Aucune donnée thermochimique n’a été déterminée expérimentalement sur ce systéme
Fe-Al-C, seule existe une extrapolation des données, telles que ’enthalpie de mélange, ’en-
thalpie de formation des phases solides..., obtenues sur le systéme binaire Fe-Al [27].

e Modélisations thermodynamiques de type Calphad

Une évaluation thermodynamique a été réalisée par Ohtani el al. [32] en 2004 puis par
Connétable et al. [33] en 2008 pour décrire de fagon plus satisfaisante I’extension du domaine
austénitique et le domaine de solubilité de la phase k, en accord avec les données expérimen-
tales obtenues d’aprés Palm et al. [26]. Connétable et al. [33] introduisent une modification
de la description du systeme binaire Fe-Al pour les solutions solides ac. et 7.f. de fagon a
obtenir un bon accord avec les données expérimentales d’équilibre entre les phases o + 7y et
~v + graphite. Les calculs ab-initio sont utilisés pour la description des équilibres métastables
du systéme Al-C [34]. Les calculs ab-initio permettent de représenter correctement la solu-
bilité de C dans la phase o a 1200°C [26] par exemple ou encore de reproduire les valeurs
expérimentales de la solubilité de C dans Al [35]. Connétable et al. [33] soulignent la nécessité
de confirmer expérimentalement les valeurs de solubilité de C dans la phase « riche en Al
L’absence de données sur la stabilité du carbure k en dessous de 800°C est aussi notée. Lu
et al. [36] en 2008 puis Li et al. [37] en 2009 ont proposé une optimisation des paramétres
du systéme ternaire en se basant sur l’évaluation d’Ohtani et al. [32] et sur des analyses de
dilatométrie pour 'obtention de mesures expérimentales des températures de transformation.
En 2010, Chin et al. [38] ont repris I'évaluation de Connétable et al. [33] en redécrivant les
paramétres thermodynamiques de la phase x en accord avec les données expérimentales [39]
sur la stabilité du carbure x dans les alliages Fe-Mn-Al-C.

Une analyse expérimentale, couplée a une description thermodynamique de type Calphad,
du systéme ternaire a été effectuée en 2014 par Phan et al. [27]. Ils proposent une optimi-
sation du modéle Fe-Al-C, en améliorant les données de I'enthalpie de mélange du systéme
Fe-Al, notamment par une meilleure description de I'enthalpie de dissolution de Al dans la
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1.2. Les systémes ternaires limitrophes

phase liquide.

1.2.2 Le systéme ternaire Fe-Al-Mn

Bien que ce systéme ait fait 'objet de nombreuses études expérimentales, aucune ne
concerne ’ensemble du domaine de composition. Elles sont limitées autour du systéme binaire
limitrophe Fe-Mn ou bien du domaine riche en Al.

Différentes phases ternaires ont été reportées dans la littérature [40] [41], dont les carac-
téristiques cristallographiques sont rassemblées dans le Tableau

Une phase ferromagnétique, appelée k, a été reportée par Tsuboya et al. [42]. Lu et al. [43)]
ont obtenu un précipité FegAlsMng d’une structure cristalline similaire & S-Mn. Mais cette
phase reste & préciser notamment au niveau de sa structure cristallographique. Cheng [44]
rapporte la précipitation d’une nouvelle phase ternaire, de structure cubique simple, identifiée
dans la matrice ferritique d’un alliage Fe-24.1Mn-7.6A1-0.03C refroidi a ’air depuis 1300°C.
Ce précipité a une morphologie en bande de Widmanstétten dans la phase ferritique mais
Cheng ne propose pas de formule chimique pour celui-ci.

Pavlyuchkov et al. [45] identifient quatre phases ternaires :

— une phase ternaire D3 (phase décagonale de périodicité 1,2 nm), en accord avec les

données de Priputen et al. [46], stable en dessous de 1026°C,

— une phase ternaire T dont le domaine est trés proche en composition (moins de 1 at%)

— une phase de composition proche de Fej1Al7goMniyg,

— une phase ¢ formée par la stabilisation de la phase métastable AljgMng par ’ajout

de Fe.

Ces quatre phases ternaires sont précisées par Balanetskyy et al. [47]. Une autre phase ter-
naire 7 de structure non identifiée est caractérisée autour de FegAlgaoMnyg entre 737 et 796°C.

Phase Notation Symbole de Groupe d’espace Prototype Réf.
Pearson
Fes AlgMng K cP2 Pm3m CsCl [42]
FegAlsMng cP20 P4332 5-Mn [43]
F66A173Mn21 D3 P 10/mmc [45] [46]
FepAl7sMno7_, :
T P 45) 146
(x=2 ou 4) fmna [45][34]
Fei1Al74oMnig g [45] [46]
- © P63/mmc [45][46]

Tableau 1.2 — Phases ternaires présentes dans le systéme ternaire Fe-Al-Mn [41] [40]

a Projection du liquidus

Sur la base des résultats de Koester et al. [7], Raynor et al. [48] décrivent la ligne mo-
novariante lig — dp. + Yre dans le coin riche en fer du diagramme ternaire. Quatre nappes
de cristallisation primaire sont mises en évidence pour la zone riche en Al : v, MnAlg, FeAls
et MnAly. La projection du liquidus dans le coin riche en Al est basée sur les résultats de
Phillips [49]. Deux réactions invariantes sont identifices (Tableau [1.3).
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Chapitre 1. Etude bibliographique du systéme Fe-Mn-Al-C

Réactions Température (°C)
[50] 48]

L+ AlgMn + AlisFeq + v 652 654

L+ AlisFeq + AlgMn < AlgMn 747 730

Tableau 1.3 — Reéactions invariantes faisant intervenir le liquide dans le systéme Al-Fe-Mn

Fe 20 40 60 80 Mn
At¥%Mn

Figure 1.4 — Section isotherme du systéme Fe-Al-Mn & 1000°C d’aprés Liu et al. [54]

b Sections isothermes

Deux sections isothermes partielles & 1000°C [7] et 1200°C [51] du coté Fe-Mn sont re-
construites par Raynor et al. [48] ainsi que deux sections isothermes partielles & 600°C [48]
et 760°C [52]. Sato et al. [53] ont caractérisé les équilibres o/ & 800, 1000 et 1100°C dans
la région riche en Fe du systéme ternaire. Liu et al. [54] ont déterminé expérimentalement
la section isotherme & 1000°C (Figure , qui montre que le domaine de solution solide «
s’étend de facon continue depuis le systéme binaire adjacent Al-Mn jusqu’au systéme binaire
Fe-Al. Liu et al. [55] puis Umino et al. [56] ont étudié les équilibres de phases entre 800 et
1300°C du coté riche en Fe.

En 2015, les travaux récents de Balanetskyy et al. [47], sur les équilibres de phases dans
la zone riche en Al du systéme ternaire entre 650 et 1070°C par EDS (energy dispersive
spectroscopy) confirment la continuité de la solution solide ferritique du coté Al-Mn jusqu’au
coté Al-Fe ainsi que la continuité de la phase v (Alg(Fe,Mn)s5) depuis Al-Mn jusqu’a Al-Fe.
Ces sections permettent de situer 'extension des phases ternaires identifiées en fonction de
la composition et de la température (Figure .

¢ Sections verticales

Ran [40] regroupe les différentes sections verticales qui existent depuis 2005. Il mentionne
notamment les sections pour 2, 10, 30 mass% Al, 20 mass% Mn et 40 mass% Fe définies par
Koester [7] et les sections & 2 et 6 mass% Mn et 4 mass% Fe de Phillips [49] méme si seule
la section & 2 mass% Mn peut étre considérée comme acceptable. Les autres sections ne sont
pas en accord avec les systémes binaires adjacents ou en contradiction avec les isothermes
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10 20 30 40 Fe, at%

Figure 1.5 — Section partielle isotherme du systéme Fe-Al-Mn & 1020°C d’aprés Balanetskyy
et al. [47]. B : composition des alliages étudiés. [J : composition des phases. Traits discon-
tinus : suggestion des équilibres tri-phasés. Traits en pointillés : estimation des domaines
monophasés.

correspondantes. Liu et al. [55] ont déterminé deux sections verticales pour 4 et 8 mass% Al
(Figure a partir de sections isothermes et d’expériences par analyse thermique différen-
tielle (ATD).

d Données thermochimiques

Les enthalpies de mélange d’alliages ternaires liquides ont été estimées par Batalin et al.
[57] & 1600°C. Yin et al. [58] ont mesuré plusieurs enthalpies de formation a 25°C d’alliages
de type Heusler (alliage métallique ferromagnétique basé sur une phase intermétallique de
structure cristallographique cubique a faces centrées) dont le composé FeoMnAl

e Modélisations thermodynamiques de type Calphad

Une évaluation thermodynamique [56] a été proposée en 2013 par Lindahl et al. [59] pour
prendre en compte les descriptions les plus récentes des systémes binaires adjacents [60] [33]
[61] [62]. L’extension dans le systéme ternaire de la transition entre la phase désordonnée cc
et les structures ordonnées FeAl (Bg) et FezAl (DOg3) a été calculée en prenant en compte
les résultats expérimentaux établis par Umino et al. [50]. L'existence de phases ternaires du
coté riche en Al n’est cependant pas prise en compte dans ces modélisations. De ce fait, les
résultats expérimentaux récents de Balanetskyy et al. [47] ne sont pas reproduits par ces
descriptions.

En 2015, Kim et al. [63] ont proposé une évaluation thermodynamique des ternaires
Fe-Mn-Al et Fe-Mn-C en utilisant le modéle quasi-chimique pour la phase liquide. Ils ont
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Figure 1.6 — Sections verticales du systéme Fe-Al-Mn pour 4 mass% Al (a) et 8 mass% Al
(b) d’apres Liu et al. [55]. @ : données provenant de sections isothermes [54], © : ATD, O :
diagramme Mn-Al.

également optimisé les données du systéme binaire Mn-Al.
Ces deux évaluations ont été réalisées dans le cadre de ’établissement de bases de données
pour le systéme quaternaire Fe-Mn-Al-C.

1.2.3 Le systéme ternaire Fe-Mn-C

Ce systéme a depuis longtemps retenu l’attention, le manganése étant un élément d’al-
liage couramment employé dans les aciers. Kuznetsov [64], en 2008, a rassemblé les données
existantes sur ce systéme depuis 1909.

Aucune phase ternaire n’a été mise en évidence dans ce systéme.

a Projection du liquidus

Raynor et al. [65] ont publié un article de synthése rassemblant 1’ensemble des travaux
publiés jusqu’en 1988. La projection du liquidus proposée est basée essentiellement sur les
données expérimentales de Schurmann et al. [66]. Les nappes de solidification primaire corres-
pondent & 6Mn, oFe, vFe, yMn, M3C, €, M5Ca, M7C3 et Cgrqpnite- Les équilibres invariants,
faisant intervenir le liquide, caractérisés dans ce systéme ternaire, sont récapitulés dans le

Tableau [[.4]

b Sections isothermes

Trois sections isothermes a 690, 910 et 1050°C ont été établies par Kuo et al. [67]. Koch et
al. [68] ont établi une série de sections isothermes partielles (600, 650, 675 et 700°C) du coté
riche en Fe. La répartition de Mn entre les phases o et M3C a été étudiée par Gurry et al. [69]
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Réactions Température (°C)
[66]] [62]]
L+ Cyr + M7C3 <+ M5C5 1547 1529
L+ M7;C3 <> M5Cs + € 1513 1524
L+ M5Ch + Cyy ¢+ MsC 1442 1458
L+ MsCo + ¢ &5 MsC 1461 1442
L+ Cyp ¢ v+ MsC 1412 1419
L+e+ M3C+xy 1402 1392

Tableau 1.4 — Reéactions invariantes faisant intervenir le liquide du systéme Fe-Mn-C selon
Djurovic et al. [62] et Schurmann et al. [66]

a 580°C et 680°C et par Koch et al. [68] entre 600 et 700°C. La solubilité de Mn dans « est
faible (entre 0.3 et 1.5 mass% Mn selon la température). Cing sections isothermes a 600, 800,
900, 1000 et 1100°C ont été déterminées par Benz [70] (Figure [L.7). Les résultats obtenus
par Benz [7()] sur la répartition de Mn entre 7, cémentite ou MogCg pour les faibles teneurs
en Mn sont sujets a caution compte tenu des faibles durées de recuit employées (2 semaines
a 600°C et 30 min & 1100°C). Hillert et al. [TI] et Nishizawa [72] ont également étudié la
répartition de Mn entre v et M3C. Le domaine étroit de stabilité du liquide mentionné par
Benz [70] & 1100°C autour de 75 mass% Mn et 'existence d'un équilibre eutectique invariant
a 1045°C (L = e+ v + M3C) n’est pas en accord avec les travaux de Schurmann et al. [60]
qui ne prévoit pas de liquide stable a 1100°C. La solubilité de C dans des alliages liquides
Fe-Mn a été mesurée par de nombreux auteurs [65] [73] [74] dans la gamme de température
entre 1290 et 1690°C et les différents résultats sont en bon accord. En 2005, Sil'man [75] [76]
[77] a reporté de nouvelles données sur la répartition de Mn entre les phases v et M3C en
équilibre, mais les résultats sont trés éloignés de ceux obtenus par les autres expérimentateurs.

¢ Données thermochimiques

Kuznetsov [64] a synthétisé les données thermodynamiques de ce systéme ternaire en
2008. Il mentionne, par exemple, la détermination dans la phase liquide de ’enthalpie de
formation & 1627°C ou encore 'activité de C et Mn.

Les données thermodynamiques, telles que ’enthalpie de formation, ’entropie, établies
jusqu’en 2011 sont critiquées et résumées dans larticle de Djurovic et al. [62].

d Modélisations thermodynamiques de type Calphad

Une modélisation thermodynamique trés compléte a été effectuée par Huang [78] dans les
années 90. En 2011, Djurovic et al. [62] ont proposé une nouvelle évaluation thermodynamique
sur la base des données expérimentales disponibles mais aussi & partir de calculs ab-initio
des enthalpies de formation des carbures Fe3C, Feo3Cg, FesCo et FerCs. Dans cette nouvelle
évaluation, les données expérimentales avec la phase liquide ainsi que les équilibres avec les
carbures a basse température sont mieux décrits que dans le modéle proposé par Huang [78].

Kim et al. [63], en 2015, ont publié une évaluation thermodynamique du systéme ternaire
Fe-Mn-C. Ils proposent une amélioration de la description des phases liquides et solides. Le
modéle utilisé permet une bonne reproduction de la solubilité de C dans la phase liquide
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1.2. Les systémes ternaires limitrophes

et 'austénite en comparaison avec les données expérimentales [73]. Les calculs thermodyna-

miques de Djurovic et al. [62] surestiment légérement l'activité du carbone dans le liquide

Fe-Mn et Fe-Mn-C parce que les interactions chimiques fortes & courte distance sont négligées.
Quelques sections isopléthes sont représentées sur la Figure [1.8]
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Figure 1.8 — Sections isopléthes du systéme Fe-Mn-C a 20 (a) et 80 (b) mass% Mn calculées
d’apres Djurovic et al. [62] en trait plein en comparaison avec ’évaluation proposée par Huang
[78] en pointillés et avec les données expérimentales de Schurmann et al. [66]

1.2.4 Le systéme ternaire Al-Mn-C

Ce systéme a été principalement étudié pour ses propriétés magnétiques.

En 1990, Ran [79] propose une compilation des résultats sur ce systéme depuis 1954. Un
composé ternaire MngAlC stable, de structure perovskite, a été identifié par Morgan [80],
Huetter et al. [8I] et Schuster et al. [82] (Tableau [1.5) Plus récemment, Bajenova et al. [83]
[84] ont étudié ce composé et défini son domaine d’existence pour les températures de 1100

et 1200°C.

Phase Symbole de Pearson Groupe d’espace Prototype Réf.
Mn3AlC cP5 Pm3m CaO3Ti [82]

Tableau 1.5 — Données cristallographiques de la phase ternaire MngAlC du systéme Al-Mn-C

a Projection du liquidus

Bajenova et al. [84] ont proposé une projection du liquidus (et également du solidus) du
systéme ternaire Al-Mn-C. Ils ont identifié 16 nappes de solidification primaires : &, (C),
(Al), yMn, 6Mn, eAlMn, yAlMn, AlgMns, SAl;1Mng, AAlyMn, pAlyMn, AlgMn, Mn;Cs,
Mn5Cq, eMnyCq_, et Al4Cs. La surface du liquidus est principalement occupée par la nappe
de graphite. Les nappes de solidification primaire vMn, eAlMn, x et Al4C3 ont un domaine

d’existence assez large également. Les équilibres invariants faisant intervenir le liquide sont

rassemblés dans le Tableau [L.6l
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Chapitre 1. Etude bibliographique du systéme Fe-Mn-Al-C

Réactions Température (°C)
[83]
L& yMn+ eMnyCr_p + MnsCy 1210
L < Al + AlgMn + AlyCs <657
L+ Mn7C3 4+ eMngCr_p <> MnsCo 1295
L+C & x4+ AlyCs 1310
L+C <+ k+ Mn:Cy 1300
L+ Mn;C5 < k + MnsCy 1272
L+ k< vMn+ eAlMn 1254
L+ k< vMn+ MnsCo 1252
L+ €AlMn < 0Mn +yMn <1248
L+ k < eAlMn + AlyCs 1234
L+ eAlMn < vAIMn + Al4Csy 1170
L +~AlMn < AlgMns + AlyCs <1048
L+ AlgMns <> BAl11 Mnyg + AlyCs <997
L+ Al 1 Mny <> pAlgMn + AlyCly <922
L+ pAlyMn < NAlgMn + AlyCs <722
L+ MNAlgMn < AlgMn + AlyCs <700

Tableau 1.6 — Réactions invariantes faisant intervenir le liquide du systéme Al-Mn-C selon
Bajenova et al. [83]

b Sections isothermes

Deux sections isothermes a 700 et 1000°C ont été établies par Schuster et al. [82]. Les
aluminiures de manganése ne présentent pas de solubilité de C a 700°C. A 1000°C, la solution
solide 7-Mn s’étend dans le systéme ternaire et dissout environ 25 at% Al et 5 at% C. La
solution solide e-MnAl s’étend dans le systéme ternaire jusqu’a environ 5 at% C.

En 2017, Bajenova et al. [83] ont proposé deux sections isothermes a 1100 et 1200°C
centrées autour du domaine d’existence de la phase k-MngAlC.

¢ Modélisations thermodynamiques de type Calphad

Une description thermodynamique du systéme ternaire Al-Mn-C a été proposée par Chin
et al. [38] dans le but d’optimiser le systéme quaternaire Fe-Mn-Al-C. Compte tenu du manque
de données des propriétés thermodynamiques sur le systéme ternaire, la sélection des para-
métres a été effectuée a partir de la stabilité du carbure (Fe,Mn)3AlC dans le systéme qua-
ternaire Fe-Mn-Al-C et des valeurs calculées d’enthalpies de formation du composé MngAIC.

1.3 Le systéme quaternaire Fe-Mn-Al-C

En fonction de la composition et de la température, cinq phases ont été identifiées pour
le systéme Fe-Mn-Al-C : austénite v, ferrite «, carbure k, cémentite 8 (M3C) et 5-Mn. Choo
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Qv 20
(sMn.C,.)
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(a) 800°C

(b) 1000°C

Figure 1.9 - Isothermes du systéme Al-Mn-C a 1100°C (a) et 1200°C (b) d’aprés Bajenova
et al. [83]. O : 1 phase, © : 2 phases, @ : 3 phases.
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Chapitre 1. Etude bibliographique du systéme Fe-Mn-Al-C

et Han [85], en 1985, ont déterminé les compositions et les paramétres de maille des phases
a, v et k dans les alliages (Feg g5Mng.35)0.83Al0.17-xC (3 < x < 16 at.%). Ils ont utilisé un
procédé de refroidissement rapide pour préparer des alliages monophasés . La phase 5-Mn
a été mise en évidence dans les alliages ayant subi une solidification rapide et un recuit a
550°C pendant 550 h. Cette phase proviendrait de la décomposition v = a + 8 — Mn.

L’ajout d’Al (> 6 mass%) dans les bas carbone permet d’obtenir des alliages & base
ferritique. Cependant & partir d'un taux d’Al (environ > 5 mass% Al), le carbure-x est le
précipité principal qui se forme dans le systéme Fe-Mn-Al-C par décomposition spinodale
[6] [38] [39] . La formule communément utilisée est (Fe,Mn)3AlC, (structure perovskite :
E2;) méme si des différends existent dans la littérature. Le carbure se développe dans la
zone enrichie en C de la matrice austénitique lors du refroidissement (Figure [6] [86].
Pour de faibles teneurs en Mn, durant le refroidissement, I’austénite se forme dans la matrice
ferritique et le carbure k se forme ensuite & l'interface entre o et v. A basse température,
peut se décomposer en o + Kk par réaction eutectoide. L’idée de la précipitation du carbure
x durant le refroidissement est aussi supportée par Lin et al. [87] et Sutou et al. [88]. Ces
derniers ont observé le carbure dans un alliage Fe20MnAIC avec des teneurs de 'ordre de 1.8
mass% en C et 11 mass% en Al et ont conclu que le carbure k peut se former méme lors de
refroidissements rapides, tels que la trempe. Huang et al. [89] montrent que dans certains cas
le carbure k peut se présenter sous forme inter ou intra-granulaire.

Li et al. [39] ont travaillé sur les effets du manganése et de 'aluminium sur le solvus de la
phase x dans des alliages austénitiques Fe-Mn-Al-C. Ils montrent qu’une teneur élevée en Mn
(> 25 mass%) permet de diminuer le solvus de cette phase mais cela reste peu significatif.
Alors qu’une teneur élevée en Al n’est pas recommandée, le taux en Al ne devrait pas dépas-
ser 5.5 mass% pour éviter la formation du carbure. Ils suggérent également qu’une teneur en
C supérieure & 0.7 mass% favorise la formation de la phase k.

!

¥ nucleation and growth

Formation of ring of
x-carbide at a/y interface

o o Fragmentationand
globulization of the
O ring of k-carbide

OGY / One or both
O

Total or partial Modulated structure
transformation of y (y =7 + x-carbide)

(1

Figure 1.10 — Schéma de la transformation de phase de la ferrite en carbure x pour une faible
teneur en Mn du systéme Fe-Mn-Al-C [86]

Cheng et al. [90] ont mis en évidence une phase supplémentaire : Ma3Cg. Ce carbure est im-
pliqué dans une réaction eutectoide univariante de I'alliage Fe-Mn-Al-C : v — a+ k+ My3Cs.
Ils ont observé ce composé, a teneur peu élevée en Al, & basse température (650°C) pour un
alliage Fe-13.5Mn-6.3A1-0.78C (mass%). De plus, ils ont déterminé expérimentalement les
compositions des phases «, 7, kK, Ma3Cg et perlite par EDS pour une gamme de température
comprise entre 500 et 800°C, aprés un traitement d’homogénéisation de 4 h & 1200°C, pour
des temps de maintien de 100 h. Ils confirment également la distribution préférentielle de Al
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1.3. Le systéme quaternaire Fe-Mn-Al-C

dans le carbure k et a.
La matrice, dans le systéme Fe-Mn-Al-C, peut étre ferritique, austénitique ou un mélange
des deux en fonction de la proportion des éléments y-génes (Mn et C) présents [7] [91] [92].

a Sections isothermes

Ishida et al. [9I] ont déterminé quatre sections isothermes entre 900 et 1200°C pour les
alliages Fe-20Mn-Al-C (Figure et Fe-30Mn-Al-C mass%. C’est un des plus importants
travaux de recherche sur les équilibres de phases dans ce systéme. Les compositions dans les
phases a, v, M3C et x ont été mesurées a ’aide d’une microsonde pour des temps de recuits
allant jusqu’a 210 h. Pour représenter les conodes sur les sections isothermes en composition
fixe de Mn, ils ont fait ’hypothése suivante : la concentration en Mn dans ’austénite et dans
la phase k est égale & celle de la composition de 'alliage. FExpérimentalement, les alliages &
20 mass% Mn présentent un écart en Mn dans la phase v et k de &+ 2.5 % et pour les alliages
a 30 mass% Mn, écart est de l'ordre de + 4%. Le carbure  se forme pour des teneurs en
Al et C élevées et est considéré non steechiométrique (variation selon C et Al). Le domaine
d’existence de l'austénite est plus étendu pour les alliages & 30 mass% Mn qu’a 20 mass%
Mn.

Une conode a été établie par Rigaud et al. [93] & 900°C, pour 148 h de recuit, entre o /
k pour l'alliage Fe-1.7Mn-(9-10)Al-0.2C et entre v /  pour l'alliage Fe-8Mn-(9-10)Al1-0.2C
mass %. Les mesures en composition ont été effectuées avec une microsonde. Aucune autre
composition concernant les équilibres de phases n’est présentée.

Deux sections isothermes partielles ont été déterminées par Kangouei [94] & 900 et 1050°C
pour les phases «, x et M7Cg avec des temps de recuits entre 100 et 150 h. Cependant ces
données sont contestables au vu de 'incertitude de mesures (par EDS). Aucune précision sur
les conditions expérimentales ou sur les standards utilisés n’est apportée dans cette étude.

En 2015, Kim et al. [95] proposent quatre sections isothermes a 900, 1000, 1100 et 1200°C
pour deux alliages Fe-10Mn-Al-C (Figure et Fe-40Mn-Al-C pour des temps de recuits
allant de 30 & 240 h. Pour déterminer les compositions & I’équilibre dans chacune des phases,
ils ont utilisé une microsonde. La mesure des éléments C et Al se base sur une courbe de
calibration a l’aide d’alliages étalons Fe-Al, Fe-Mn et Fe-C [27]. IIs ont mis en évidence ’effet
de la teneur en Mn sur les domaines des phases v et x (Figure : une teneur élevée en
Mn élargit le domaine d’existence de la phase v et la limite des phases /v + k est décalée
vers des teneurs en Al et en C plus importantes. Le domaine 7 s’étend jusqu’a 20 mass%
Mn puis rétrécit pour 30 et 40 mass% Mn. Cet effet a également été observé dans I'étude de
Huang et al. [89], ou la limite v/v + k se déplace vers la région enrichie en fer quand le taux
de Mn augmente de 25 & 34%. D’apreés les données expérimentales du produit de solubilité
de k (Figure [1.13b), défini comme |%Al].|%C], celui-ci atteint un maximum a 20 mass% Mn
(entre 900 et 1200°C). L’observation d’un maximum pour des données expérimentales a 0,
10, 20, 30 et 40 mass% Mn laisse supposer 'existence de deux types de précipitations de x (x
et k') a Péquilibre dans une matrice 4. Cependant cette hypothése n’a pas pu étre confirmée
parce que la composition du carbure k dans leurs alliages (10/40 mass % Mn) n’a pas montré
de différence particuliére.

b Sections verticales

Une section verticale (Figure [1.14]) a été construite par Ishida et al. [91] pour Fe-(20 et
30)Mn-Al-C mass% avec % = 1. Cette section est centrée sur les équilibres de phases entre
v/v + Kk et v+ Kk/k pour des températures comprises entre 900 et 1200°C. Goretskii et al.
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Figure 1.11 — Sections isothermes pour les alliages Fe-20Mn-Al-C & 900°C (a), 1000°C (b),
1100°C (c) et 1200°C (d) d’apres Ishida et al. [91]. O 1y, A :v+k, B:a+~, V:a+k, O:
Y+ M;sC.

[96] ont déterminé plusieurs sections verticales pour Fe-(20, 25, 30, 35)Mn-10Al-C mass%. Ils
ont noté la présence de la phase S-Mn pour 30 mass%Mn, phase qui n’avait pas été identifiée
par Ishida et al. [91]. Li et al. [39] ont tracé plusieurs isopléthes (Figure[L.15]), centrées sur la
solubilité du carbure x dans la gamme de composition Fe-(21-32)Mn-(2-10)Al-1C. Lorsque la
teneur en Al augmente, la limite du solvus de x se décale vers des températures plus élevées,
alors qu’augmenter la teneur en Mn provoque l'effet inverse. Rigaud et al. [93] ont étudié,
en plus des équilibres entre «, v et x, les transformations de phases entre le liquidus et le
solvus par analyse thermique différentielle pour les alliages Fe-(1.7/8)Mn-(9-10)Al-0.2C. Une
section isopléthe schématique a été proposée.

¢ Modélisations thermodynamiques de type Calphad

Chin et al. [38] et Lee et al. [97] ont proposé une description thermodynamique du sys-
téme quaternaire Fe-Mn-Al-C en combinant ’évaluation du systéme ternaire Al-Mn-C et la
description partiellement modifiée du systéme Fe-Al-C. La stabilité du carbure x dans les
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Figure 1.12 — Sections isothermes pour les alliages Fe-10Mn-Al-C & 900°C (a), 1000°C (b),
1100°C (c) et 1200°C (d) d’aprés Kim et al. [95]. Symbole plein : déviation de la teneur en
Mn de £ 2% par rapport au plan, symbole vide : déviation de Mn de plus de + 2%.
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Figure 1.13 — Effet de la teneur en Mn sur la limite /v 4+ par Kim et al. [95] en comparaison
avec les données expérimentales d’Ishida et al. [91] et Palm et al. [26]. (a) Limites de phase
entre v et k & 1100°C pour différentes teneurs en Mn reportées sur la section isotherme Fe-
Al-C calculée d’apreés Phan et al. [27]. (b) Produit de solubilité de x selon la température et

la teneur en Mn.
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Figure 1.14 — Section verticale du systéme Fe-(20-30)Mn-Al-C pour % = 1 selon Ishida et
al. [91]
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Figure 1.15 — Effet de la teneur en Al dans Fe-30Mn-xAl-1C (a) et effet de la teneur en
Mn dans Fe-xMn-TAl-1C (b) sur le solvus de la phase x d’aprés Li et al. [39] (x : phase &
intra-granulaire et k* : phase k inter-granulaire)
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aciers & haute teneur en Al et Mn est mise en avant dans cette modélisation.

Kim et al. [95] ont proposé en 2015 une autre modélisation du systéme quaternaire. Ils
utilisent les modélisations thermodynamiques de Kim et Kang [63] pour les systémes ternaires
Fe-Mn-Al et Fe-Mn-C et les modélisations de Phan et al. [27] pour le systéme Fe-Al-C. Pour
formuler 1’énergie libre de la phase liquide, ils utilisent le modéle quasi-chimique modifié pour
prendre en compte les interactions chimiques fortes & courte distance.

Ces différentes bases de données existantes sur le systéme quaternaire sont détaillées dans
le Chapitre

1.4 Synthése

Malgré ces nombreuses études et au vu de la complexité des systémes multi-constitués,
les systémes ternaires limitrophes n’ont pas été étudiés expérimentalement dans ’ensemble
des domaines de composition.

Le Tableau récapitule les données expérimentales existantes a notre connaissance sur
les équilibres de phases dans la littérature sur le systéme Fe-Mn-Al-C. Les données expéri-
mentales sur la description de la stabilité des différentes phases présentes dans le systéme
quaternaire Fe-Mn-Al-C sont peu nombreuses. Jusqu’a maintenant, une grande partie des
travaux de recherche concerne les alliages & haute teneur en Mn (> 15 mass%) a base austé-
nitique. Quelques données expérimentales sont présentes dans la littérature pour des systémes
contenant moins de 10 mass% en Al ou Mn et pour de faibles teneurs en C. Il faut égale-
ment noter que les traitements thermiques réalisés, afin d’obtenir les équilibres de phases, ne
dépassent pas 250 h de maintien & une température donnée. Les deux études les plus signifi-
catives sont celle d’Ishida et al. [91] et celle de Kim et al. [95] dans lesquelles sont déterminés
expérimentalement les équilibres de phases.

Des imprécisions subsistent sur le domaine d’existence de la phase k. Notamment sur la
description du domaine triphasé a +v + k & T < 900°C pour des faibles teneurs en C et
Mn. Une connaissance précise et fiable de la présence du carbure k est nécessaire pour définir
les températures de recuit de recristallisation afin d’éviter cette phase pour les applications
industrielles. Il n’y a pas de données expérimentales sur les équilibres entre les phases «, v et
k pour des teneurs en Mn < 10 mass% pour une gamme de température entre 700 et 1000°C.
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Symbole
Systéme Symbole / dZ Pear- Groupe Prototype Strl.lktur— Reéf.
nom d’espace bericht
son
a-Fe /[ fer- 1 Tm3m W A2
Fe-... rite
7,—F.e / aus- cl'4 Fm3m Cu Al 98]
ténite
Fe-Mn a-Mn clb8 [43m Al2 a-Mn
£-Mn cP20 P4,32 A13 £-Mn
C ra-
FoC ohit g &% hp4 P63 /mmc  C A9 9]
5-Fe cl2 Im3m A
Al cF4 Fm3m Cu Al
FeAl cP8 Pm3m CsCl B2
FesAl cF16 Fm3m BiF3
Fe-Al FeAl, aP18 P1 FeAl, o) {100
Fes Als oC? Cmcem
Fe4A113 mC102 C2/m
Fe5A18 / € clb2 14:3111 CU5ZH8 D82 [60]
M23C6 cF116 Fmgm CI’23C6 D84
MsC /cé - pig Pnma FesC DO
Fe-C-Mn  mentite 3 1 [62] [29]
M7C3 oP40 Pnma CI‘7Cg D101
M5CQ mC28 CQ/C MD5C2
MoC hP3 P63/mmc FeoN
F62A13 / € cll6
Fe-Al-C FesAlC, / k  ¢P5 Pm3m CaTiO3 E2; [21] [59] [29]
Fe4A113 mC102 C2/m
A].QMH
Fe-Al-Mn ﬁ%i /e f};’; R3m 1/\&/[1;0% D810 [59] [102]
AllgMn cl26 Im3 A112W
~v-Mn cF4 Fm3m Cu
5-Mn cl2 Im3m W
C4Mn15
CI+IMH4 hP?2 Mg [79]
(x=-0.3—0.06)
AlC
Al-Mn-C AlMnsy
AlgMDQ hR26 AlgCI‘5
AlgMn 0(C28 Cmcm AlgMn D2,
AlyMn /e hP574 P63/mmc Al4Mn
AlMng b P1 Aly; Mny 159
Basse T°C
AlMne b 56 Pn2;a AlsMn
Haute T°C
AlMn hP2 P63/mmc Mg

Tableau 1.7 — Données cristallographiques des phases solides présentes dans les systémes
binaires limitrophes Fe-Mn, Fe-C, Fe-Al et les systémes ternaires Fe-Mn-C, Fe-Al-C, Fe-Al-

Mn, Al-Mn-C
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Chapitre 2. Matériaux et Techniques Expérimentales

Ce chapitre détaille les méthodes expérimentales mises en ceuvre pour obtenir des données
expérimentales précises sur les équilibres de phases dans le systéme quaternaire Fe-Mn-Al-
C dans les domaines de compositions et de températures encadrant les besoins industriels
(teneurs en Al et Mn autour de 6 a 8 mass%). Les outils thermodynamiques utilisés et une
synthése sur les différentes bases de données existantes dans le systéme Fe-Mn-Al-C sont
présentés.

2.1 Sélection des nuances d’alliages étudiées

Par la suite, toutes les compositions sont exprimées en pourcentage massique (mass%)
sauf indication contraire.

2.1.1 Domaine d’étude

Des coulées d’alliages Fe-Mn-Al-C pour des teneurs en Al comprises entre 6 et 8 % et des
teneurs en Mn inférieures & 8 mass% ont été étudiées antérieurement [103] [104] [105]. Une
réduction de la densité d’environ 10% a été mise en évidence et des propriétés mécaniques
prometteuses ont été obtenues, telles une résistance mécanique d’environ 950 MPa ou encore
un allongement & la rupture de 'ordre de 20%. Une structure biphasée est recherchée car
elle favorise la résistance et la ductilité notamment par la fraction importante de martensite
par exemple ou encore par la présence d’austénite résiduelle. L’utilisation des alliages & te-
neur en Mn comprise entre 5 et 8 %, combinée avec un recuit dans le domaine inter-critique
a+ 7, permet d’enrichir 'austénite en Mn, afin d’éviter par exemple la formation du carbure
k lors du refroidissement, et ainsi de mieux controéler sa stabilité & température ambiante.
L’augmentation de la teneur en Al stabilise la phase ferritique, réduit la région austénitique
et supprime la formation d’une phase unique de v pour des taux de C inférieurs & 0.7 %.
Cependant les hautes teneurs en Al (> 8 %) posent toujours quelques problémes d’élabora-
tion & cause de la présence d’intermétalliques ou encore du carbure x qui fragilise ’alliage
lors du laminage & chaud ou des étapes de recuit. Ainsi aux alentours de 6 % Al et pour
de fortes teneurs en C (supérieures a 0.3 %), le carbure k est observé en dessous de 700°C.
L’augmentation de la teneur en Al, en plus de favoriser la phase «, stabilise le carbure k a
de plus hautes températures (proche de 800°C) au détriment de la cémentite.

Les domaines de composition ciblés sont donc des teneurs en Mn et Al inférieures & 8 %
et des teneurs en C inférieures a 0.3 %. La gamme de température, encadrant les besoins de
lapplication visée (structure o + ), est comprise entre 700°C et 1000°C selon les nuances.
C’est donc dans cette gamme de températures et de compositions que se focalisera notre
étude, dans le coin riche en Fe du systéme quaternaire Fe-Mn-Al-C.

2.1.2 Outils thermodynamiques

Les calculs thermodynamiques sont un support pour une meilleure compréhension du
comportement des matériaux et de leurs procédés d’élaboration. Ainsi la description ther-
modynamique du systéme quaternaire permet d’étudier I’évolution des phases en fonction de
différents parameétres. Nous allons utiliser les diagrammes de phases calculées comme point
de départ pour la sélection de compositions clés qui permettront d’afliner la connaissance du
systéme Fe-Mn-Al-C.
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2.1. Sélection des nuances d’alliages étudiées

Ces calculs utilisent des bases de données qui regroupent des analyses expérimentales et
théoriques de données thermodynamiques. Les bases sont établies & partir de la méthodologie
CALPHAD (CALculation of PHAse Diagrams) [106] qui repose sur une évaluation thermody-
namique de chaque phase décrite par son enthalpie libre & partir de modéles mathématiques.
Les coefficients sont ajustés a partir de données, obtenues par expériences ou calculs ab-initio,
de différents types :

— Données cristallographiques (structure des phases, occupation des différents sous-

réseaux...)

— Données diagrammatiques (fraction et composition des phases, limite de solubilité,

température de transition, température de liquidus ou de solidus...)

— Données thermochimiques (enthalpies de formation, potentiels chimiques, activités...)

Trois descriptions thermodynamiques du systéme quaternaire Fe-Mn-Al-C existent dans
la littérature.

Une premiére optimisation des paramétres thermodynamiques du systéme Fe-Mn-Al-C
a été proposée par Chin et al. [38] en 2010. Cette modélisation est basée sur la descrip-
tion thermodynamique des systémes ternaires Fe-Mn-Al d’aprés Jansson [107] et Fe-Mn-C
d’aprés Huang [78]. Les parameétres proposés par Connetable et al. [33] sont retenus pour le
systéme ternaire Fe-Al-C sauf le modéle pour le carbure . La description de cette phase,
cubique a faces centrées ordonnée L1g, en cing sous-réseaux selon un modele ordre / désordre
(Al,Fe)g.25(ALFe)g.25(AlFe)o.25(Al,Fe)g.25(C,Va)g.25, est simplifiée en un modéle a trois sous-
réseaux (Fe,Mn)sAl;(C,Va,);. Ceci permet de décrire la substitution des atomes de Fe et de
Mn sur les sites élémentaires et une occupation partielle des sites octaédriques par les atomes
de C. Le modéle de Connetable et al. [33] imposerait d’évaluer 'effet de Mn sur la mise en
ordre dans le systéme Fe-Mn-Al, ce qui n’est pas connu. La modélisation du systéme ternaire
Mn-Al-C est proposée par Chin et al. [38] dans cette méme étude a partir de la description
thermodynamique des systémes binaires de la littérature Mn-Al [107], Mn-C [108] et Al-C
[109]. Les résultats expérimentaux sur les phases en équilibre dans des alliages quaternaires
contenant 20 et 30 % Mn entre 900 et 1200°C établis par Ishida et al. [91] et sur la stabilité
en température du carbure k dans des alliages Fe-30Mn-Al-1C établis par Li et al. [39] sont
comparés aux calculs effectués avec cette description thermodynamique.

Une seconde optimisation des paramétres thermodynamiques du systéme quaternaire Fe-
Mn-Al-C a été proposée par Kim et al. [95] en 2015 puisque de nouvelles données expérimen-
tales ont été établies par ces mémes auteurs, dans les alliages Fe-Mn-Al-C contenant entre 10
et 40 % de Mn et traités thermiquement entre 900 et 1200°C. Cette modélisation est basée sur
les systémes ternaires Fe-Mn-Al et Fe-Al-C étudiés par la méme équipe [63] et sur le systéme
ternaire Fe-Al-C de Phan et al. [27]. Au vu du manque de données expérimentales dans le
systéme ternaire Mn-Al-C qui permettraient une description thermodynamique précise, les
paramétres nécessaires sont estimés de facon a assurer la compatibilité avec le systéme qua-
ternaire Fe-Mn-Al-C pour la stabilité du carbure et la solubilité de Al et C dans la phase
austénitique. Les auteurs utilisent un modéle quasi-chimique pour la description de la phase
liquide. La description du carbure x proposée par Phan et al. [27] pour le systéme ternaire
Fe-Al-C est étendue au systéme quaternaire selon le modeéle (Fe,Mn)s(Fe,Mn,Al);(Va,C). Les
données expérimentales d’Ishida et al. [91], Rigaud et al. [93], Li et al. [39], Chen et al. [110]
et Cheng et al. [90] sont comparées avec les calculs.

Une autre description thermodynamique du systéme quaternaire Fe-Mn-Al-C a été construite
par B. Hallstedt en 2014, nommée PrecHiMn-03, qui inclut les systémes ternaires Al-Fe-Mn
d’aprés Lindahl et al. [59], Al-Fe-C et Al-Mn-C d’aprés Chin el al. [38] et Fe-Mn-C d’aprés
Djurovic et al. [62]. Cette base de données a pour objectif de décrire la précipitation des
carbures de vanadium et de niobium, et des nitrures de vanadium, niobium et titane dans
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Chapitre 2. Matériaux et Techniques Expérimentales

les aciers & trés haute résistance pour des hautes teneurs en Mn et Al (15-30 % Mn, 0.3-0.6
% C, 1-8 % Al). Elle couvre les éléments Fe, Mn, Al, C, Si, V, Nb, Ti et N. Tous les sys-
témes binaires combinés, sauf C-N, sont inclus ainsi que les systémes ternaires limitrophes
du systéme Fe-Mn-Al-C, Fe-Mn-X, Fe-X-C/N, Mn-X-C/N, X-Y-C/N, X-C-N (ou X est un
éléement de la base et Y = Nb, Ti ou V). Les paramétres optimisés de cette base de données
thermodynamiques pour les aciers haut Mn ont été publiés récemment par Hallstedt et al.
[111].

Des résultats expérimentaux supplémentaires sont nécessaires dans les domaines de phases
autres que ceux pour lesquels les données expérimentales disponibles ont servi pour 'opti-
misation, et donc plus spécifiquement 'obtention de résultats sur les équilibres austénite /
ferrite et sur le domaine de stabilité du carbure k, notamment le domaine triphasé a4+ v+
pour des teneurs inférieures & 10% en Mn.

Une comparaison des sections isopléthes pour 5% Mn et 0.2% C, calculées avec ces trois
bases de données, est présentée sur la Figure[2.1] Trois sections isothermes & 800°C, calculées
avec chacune de ces trois bases sont représentées sur la Figure [2.2] Les calculs avec la base
de données de Kim et al. [95] ont été réalisés avec le logiciel Factsage car le modéle quasi-
chimique utilisé pour la description de la phase liquide n’est pas compatible avec le logiciel
ThermoCalc. Les sections isothermes a4 800°C difféerent sensiblement quant a 1’étendue du
domaine triphasé o 4+ v + k du coté riche en Al et C; les domaines v + cem et v + & calculés
avec la base de données de Kim et al. [95] sont aussi plus étendus que ceux calculés avec les
deux autres versions de la description thermodynamique du systéme quaternaire.

Dans ce travail, nous utiliserons la base de données PrecHiMn-03 avec le logiciel Thermo-
calc (version 6.1) [106] pour calculer les représentations du diagramme de phases (sections
isothermes, sections verticales...) qui serviront de guide pour ’expérimentation. Bien qu’opti-
misée pour des nuances d’alliages & haute teneur en Mn et Al, cette base de données sert, dans
un premier temps, comme support au choix des nuances clés & étudier. Dans un deuxiéme
temps, les résultats expérimentaux obtenus pourront servir & ajuster les parameétres pour une
meilleure adéquation des calculs dans les domaines de composition en Mn et Al inférieure &
10 % et en C inférieure a 1 %. Cette étape est effectuée en collaboration avec B. Hallstedt
[RWTH Aachen|, partenaire du projet ANR.

Les modéles thermodynamiques utilisés dans la base de données PrecHiMn-03 pour la
description des phases dans le systéme quaternaire Fe-Mn-Al-C sont présentés dans le Tableau
Le liquide est décrit avec le modéle de substitution de type Redlich-Kister-Muggianu. Les
solutions solides de ferrite et d’austénite sont modélisées en utilisant un sous-réseau pour les
éléments en substitution et un sous-réseau pour le carbone complété par des sites interstitiels
non occupés (lacunes : Va). Le carbure k est modélisé sur trois sous-réseaux, le premier sous-
réseau est occupé par un mélange des éléments Fe et Mn situés sur les sites des faces de la
structure cubique, Al occupe un autre sous-réseau constitué par les sites du sommets, et C
et des lacunes sont introduits dans le troisiéme sous-réseau des sites interstitiels octaédriques
(Figure. La cémentite, de structure orthorhombique, est modélisée sur deux sous-réseaux,
les éléments métalliques Fe et Mn, connectés a 3 atomes de carbone, se répartissant sur un
sous-réseau, et C occupant l'autre sous-réseau est entouré par 8 atomes de Fe/Mn.

2.1.3 Choix et compositions des nuances d’alliages étudiées

Des sections verticales ont été tracées pour des teneurs en Mn de 5 et 6.5 mass% en fonc-
tion de la teneur en Al pour situer le domaine des alliages étudiés, encadrant les domaines
d’existence des phases «, v et k. La Figure représente les domaines étudiés pour des
teneurs en C de 0.2 et 0.3%.
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Figure 2.1 — Sections verticales pour les alliages Fe-6Mn-Al-0.2C calculées avec les trois bases
de données (a) Chin et al. [38], (b) Hallstedt et al. [111] et (c¢) Kim et al. [95]
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Figure 2.3 — Structure cristalline du carbure x. [81]
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2.1. Sélection des nuances d’alliages étudiées

Structure Groupe Modeéle
Phase . . \ Prototype .
cristallographique d'espace thermodynamique
Liquide (Al,C,Fe,Mn),
. Cubique centrée -
Ferrite - a A2 Im3m " (Al,Fe,Mn),(C,Va);
Austénite - y Cubique fa:is centrees Fm3m Cu (Al,Fe,Mn);(C,Va),
Pérovskite - .
Carbure k £ Pm3m CaTiOs | (Al)y(Fe,Mn)s(C,Va),
1
horh i
Cémentite ort ongmblque Pnma FesC (Fe,Mn)s(C),
11

Tableau 2.1 — Modéles thermodynamiques utilisés dans la description des phases du systéme
Fe-Mn-Al-C dans la base de données PrecHiMn-03 d’aprées Hallstedt et al. [111]

Les compositions des alliages étudiées sont résumées dans le Tableau [2.2] L’élaboration
des alliages et la mesure des compositions sont détaillées dans la Section suivante.
Deux groupes d’alliages A et B sont distingués en fonction de la teneur en Mn, 5% ou 6.5%
respectivement.

Alliage (ref.) Composition ciblée Composition réalisée
mass% C Al Mn C Al Mn
Al 0.1 2 0.08 2.10 4.98
A2 015 1 0.13 1.05 5.05
A4 3 0.14 3.25 5.18
A5 2 5 0.20 2.09 5.10
A6 0.2 6 0.22 5.96 4.96
A7 8 0.22 7.62 5.01
A8 9 0.22 9.04 4.86
B3 6 0.30 5.93 6.26
B4 0.3 8 0.29 8.00 6.14
B6 7.5 6.5 0.33 7.96 6.47
B7 6 1.03 5.93 6.25
B8 1 7.5 1.12 7.45 6.47
B9 9 1.03 9.44 6.37

Fe : complémentaire a 100%
( p )

Tableau 2.2 — Composition massique des nuances d’alliages Fe-Mn-Al-C élaborées. Teneurs
résiduelles en P, Ti, Nb, S, N et O < 0.005% et en Si < 0.05%.

Deux sections verticales sont représentées en Figure[2.5|en fonction de la teneur en C indi-
quant le positionnement des alliages A1 (Fe-4.98Mn-2.1A1-0.08C) et B9 (Fe-6.37Mn-9.44Al-
1.03C) et correspondent aux limites de composition de la gamme d’étude. L’alliage A1 devrait
étre biphasé « + v aux alentours de 800°C. Pour 'alliage B9, en plus de a4 7y, une phase &
devrait étre observée pour cette méme température.
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en Fe du systéme Fe-Mn-Al-C a 5% Mn (a) et 6.5% Mn (b). Les domaines d’études sont
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Figure 2.6 — Schéma des cycles thermiques appliqués pour les traitements thermiques.

2.2 Techniques expérimentales employées

2.2.1 Elaboration des alliages

Les alliages ont été élaborés et fournis par ArcelorMittal Maizieres (Tableau [2.2)). Les élé-
ments constitutifs des alliages sont fondus dans un four & induction sous atmosphére controlée
afin de ne pas avoir d’interaction entre le creuset et le métal fondu. Les teneurs en Al, Mn,
Si, P, Ti et Nb dans les alliages ainsi élaborés sont analysées systématiquement avant le la-
minage a chaud par spectrométrie par torche a plasma (ICP : inductively coupled plasma) et
les teneurs en C, S, N et O sont analysées par combustion. Les teneurs en éléments résiduels
P, S, Ti, Nb, O et N sont inférieures a 0.005 % et la teneur en élément Si est inférieure a
0.05%. Un laminage & chaud & 1150°C, suivi d’une trempe & l'eau, est ensuite effectué jusqu’a
I’obtention d’une téle d’épaisseur 7 mm.

2.2.2 Traitements thermiques de recuits en conditions isothermes

Les recuits ont été réalises dans des fours tubulaires horizontaux, de type Carbolite (T),qx
= 1200°C) et de type Nabertherm (T,,4, = 1100°C). Dans les fours a résistances, les échan-
tillons ont été recuits dans des capsules de quartz scellées sous argon. La température est
controlée & 'aide d’un thermocouple de type K. Les températures mesurées avec le thermo-
couple K ont été vérifiées a 'aide d’une sonde de type S calibrée, un écart maximum de +
5°C peut étre observé. En sortie de recuit, les échantillons sont trempés a I'eau. La Figure
récapitule les cycles thermiques appliqués aux alliages.

Les conditions de traitements thermiques, tels que les durées de maintien a appliquer

pour que ’on puisse considérer ’équilibre thermodynamique atteint, sont détaillées dans le
Chapitre [3]

2.2.3 Préparation métallographique

Les échantillons recuits sont découpés en lamelles de 3-4 mm d’épaisseur dans la longueur
et Uobservation se fait perpendiculairement au sens de laminage (Figure 2.7)).

Une fois I’enrobage réalisé dans une résine conductrice pour ’observation au MEDB ou une
résine classique, un pré-polissage est effectué avec des disques de carbure de silicium de grade
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320, 600 et 1200 (respectivement des grains de 45, 25 et 15 um) puis des disques feutrés avec
une suspension diamantée de 9, 3 et 1 pm. Pour parfaire la préparation, pour une observation
en contraste cristallin au MEB (en électrons rétrodiffusés/back-scattered electrons) ou encore
pour des analyses EBSD (Electron backscatter diffraction), une finition a I’OPU (suspension
de silice avec une taille de grain de 0.04 pm) est nécessaire.

Avantlaminage . Aprés laminage
y .). ) ; ;
p—
I { 4

(a) Laminage (b) Sens d’observation, DL : Direction
de Laminage, DT : Direction Trans-
verse et DN : Direction Normal au
plan

Figure 2.7 — Schématisation du laminage et du sens d’observation des échantillons.

Une attaque chimique au Nital 2% (acide nitrique 65% 2mIL + éthanol 98mL) peut étre
utilisée pendant une dizaine de secondes pour révéler la microstructure et accentuer notam-
ment le contraste des grains de ferrite afin de bien différencier les phases présentes.

2.3 Meéthodes de caractérisation des microstructures

2.3.1 Microscope Electronique a Balayage (MEB)

La microscopie électronique & balayage (MEB) est une technique de microscopie électro-
nique capable de produire des images en haute résolution de la surface d’un échantillon en
utilisant le principe des interactions électrons-matiére. L utilisation des électrons secondaires
permet un effet de contraste topographique, alors que les électrons rétrodiffusés mettent en
évidence un contraste chimique (le contraste de I'image est plus clair pour un numéro ato-
mique Z fort). L’appareil utilisé est un microscope Leo S440 avec un filament de tungsténe.
Une tension d’accélération de 20 kV a été utilisée pour 'imagerie en électrons rétrodiffusés.
La distance moyenne de travail est de 16 mm pour un courant de sonde compris entre 600 et
5000 pA.

Un MEB FEG de la marque Zeiss Ultra 55 a été utilisé, lorsque les phases ou certains
détails étaient trop fins pour le MEB conventionnel.

Des analyses par EBSD ou diffraction d’électrons rétrodiffusés (en anglais electron backs-
catter diffraction) ont pu étre effectuées. C’est une technique réalisée dans le MEB FEG
équipé d’un détecteur EBSD qui permet de mesurer D'orientation cristallographique et de
distinguer les phases.

2.3.2 Microscope Electronique en Transmission (MET)

(est une technique de caractérisation ot un faisceau d’électrons traverse un échantillon
de trés faible épaisseur, entre 10 & 100 nm. Il est possible ainsi d’étudier la composition
chimique de phases trés fines, ou encore d’identifier des phases avec le mode de diffraction.
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Les caractérisations ont été effectuées a ArcelorMittal, avec un microscope Jeol JEM
2100F. Certaines analyses ont pu étre effectuées en mode STEM (Scanning Transmission
Electron Microscopy). Cela permet de focaliser le faisceau électronique pour balayer une zone
plus petite et permettre d’aungmenter la résolution ou encore de réduire les effets d’aberrations.

Les lames minces sont préparées par électropolissage dans une solution de butoxyethanol
(950mL) et d’un mélange méthanol / acide perchloryque (100 / 50 mL) & -30°C.

2.3.3 Diffraction des rayons X (DRX)

Les structures cristallines des phases ont été identifiées a ’aide d’un diffractomeétre X'Pert
Pro MPD de PANalytical. Les mesures ont été effectuées avec une source a anode de cuivre
(longueur d’onde Ko moyenne X = 1.5418 A) et de cobalt (longueur d’onde Ko moyenne X
= 1.7903 A). Un monochromateur graphite est présent sur le faisceau diffracté dans le cas
d’une source de cuivre pour limiter la fluorescence X générée sur les atomes de fer. L’angle
de diffraction 260 et le pas varient en fonction de la source et de la mesure. Le Tableau
résume les différentes caractéristiques expérimentales.

Source | Angle de diffraction 26 (°) Pas (°) Vitesse d’acquisition (°/min)
Cu 10-140 0.033 0.51
Co 40-130 ou 30-140 0.050 ou 0.033 0.53 ou 0.46

Tableau 2.3 — Caractéristiques expérimentales appliquées en DRX

2.3.4 Microsonde électronique de Castaing

La microsonde de Castaing est une méthode d’analyse quantitative qui permet de dé-
terminer la composition en éléments dans une phase solide. Elle consiste & bombarder un
échantillon avec des électrons et & analyser le spectre des rayons X émis par 1’échantillon sous
cette sollicitation. Le volume de la poire d’interaction est d’environ 1 um? et la limite de
détection est autour de 100 ppm.

L’appareil utilisé est une microsonde électronique de Castaing Cameca SX50 équipée :

— d’un canon a filament de tungsténe;

— de 4 spectromeétres verticaux (3 spectrométres a 2 cristaux dont un a haute pression
de gaz argon-méthane, 1 spectromeétre a 4 cristaux) a dispersion de longueur d’onde
(WDS);;

— d’un systéme anti-contamination (piege & azote liquide et fuite d’oxygeéne).

Les éléments Al et Mn sont calibrés a 'aide de témoins de haute pureté. Concernant

le dosage de C, un protocole particulier est appliqué selon la norme 1SO16592 : 2006 [112].
Afin de réduire la contamination au carbone sous le faisceau électronique, un piége anti-
contamination & l'azote liquide ainsi qu’une micro-fuite d’oxygéne ont été utilisés. Une droite
d’étalonnage (Figure est réalisée & partir de différents témoins d’aciers de composition
en carbone connue (de 0.2 & 1 mass% C). Comme le carbure £ a une teneur en carbone plus
importante, de 'ordre de 3% - 4%, un autre alliage avec de la cémentite (teneur en C de 6.7%)
a été utilisé pour vérifier et confirmer la validité de la droite d’étalonnage pour des teneurs en
C supérieures a 1% (Figure . Les éléments d’alliage analysés étant en faible teneur dans
une matrice de fer, ce dernier élément est considéré comme le complément & 100% des autres
éléments analysés pour éviter une autre condition du courant primaire, inférieure a 900 nA,
qui multiplierait par deux la durée d’analyse.
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Les analyses ont été effectuées & 15 kV avec un courant de faisceau de 900 nA. Les teneurs
massiques sont données a + 0.05%. Une dizaine de pointés est effectuée dans chaque phase ;
la valeur moyenne de ces mesures est considérée.
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Figure 2.8 — Exemple de droite d’étalonnage Figure 2.9 — Droite d’étalonnage obtenue avec
obtenue & partir de différents témoins d’aciers un témoin supplémentaire riche en C (6.7 %)
entre 0.2 et 1 % C pour un courant primaire pour un courant primaire de 900 nA et une
de 400 nA et une tension d’accélération de 13  tension d’accélération de 15 kV.

kV. [112]

2.3.5 Analyse d’image

Les images obtenues par MEB en électrons secondaires ou rétrodiffusés sont utilisées. Ces
images numériques sont constituées de pixels associés & un niveau de gris de 0 & 255 et ces
informations sont lues avec le logiciel open-source "Image J".

Pour la mesure des fractions de phases, un seuillage est déterminé en fonction des niveaux
de gris. Cette étape sera d’autant simplifiée et précise si la phase considérée posséde un
contraste important. Le seuillage permet de sélectionner les parties de I'image pertinentes,
dans notre cas deux types de grains (clairs et sombres). Une matrice binaire est obtenue et
traduite en noir et blanc. Ensuite, il s’agit d’obtenir le pourcentage de noir dans I'image et
de le traduire en fraction de phase sur un certain nombre d’images. Suivant la qualité de
la micrographie, une erreur de mesure peut étre plus ou moins importante. C’est pourquoi
les mesures des fractions de phases sont moyennées sur une dizaine d’images récupérées sur
différents jours d’analyse MEB (avec les mémes conditions de préparation) pour obtenir un
échantillonnage représentatif.

La Figure montre un exemple de seuillage et de traitement d’image. La phase fer-
ritique en contraste foncé sur I'image MEB est convertie en noir sur 'image traitée, et la
martensite en contraste plus clair sera convertie en blanc. Ainsi la fraction de phase de la
ferrite est mesurée selon le pourcentage de zones noires sur 'image. Dans cet exemple, la
fraction de ferrite obtenue est de 29 %. Suivant la qualité de 'image et du contraste, l'erreur
peut varier entre 1 et 5 %.

2.4 Observation des alliages bruts d’élaboration

Les alliages peuvent étre séparés en quatre catégories selon leur structure initiale apres
laminage & chaud et trempe (Tableau [2.4). Les observations caractéristiques de chaque groupe

48



2.4. Observation des alliages bruts d’élaboration
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(a) Image MEB en électrons secondaires (b) Image traitée apres seulllage

Figure 2.10 — Analyse d’image avec le logiciel Image J d’une image MEB sur I'alliage A5
(Fe-5.1Mn-2.09A1-0.2C mass%) recuit 720 h & 800°C.

ont été effectuées par MEB et des exemples caractéristiques de chaque groupe sont représen-
tés en Figure [2.11

Groupe 1 : Aprés laminage & chaud & 1150°C puis trempe, les alliages ayant une faible
teneur en C et en Al ont une structure martensitique o’ sous forme de lattes (Figure [2.11a)).
L’alliage A4 est biphasé o/ +a avec comme phase majoritaire la martensite o/ (Figure [2.12al).
Cette nuance est considérée comme un cas particulier du groupe 1.

Groupe 2 : Aprés laminage & chaud & 1150°C puis trempe, les alliages de ce groupe
présentent une microstructure biphasée o + v (Figure . Les alliages A6 et B3 sont
traités comme des cas particuliers du groupe 2. Les observations MEB de ces deux nuances
montrent une structure biphasée o + o/ (Figure or des analyses par DRX ont mis en
évidence la présence de la phase v que nous n’avons pas pu observer par MEB.

Groupe 3 : Les alliages B7 et B8, a plus forte teneur en C (1 %) par rapport aux al-
liages du groupe 1, présentent aprés laminage & chaud & 1150°C puis trempe, une structure
martensitique sous forme de plaquettes avec une phase v (Figure [2.11c)).

Groupe 4 : Aprés laminage a chaud puis trempe, une structure triphasée o + v + Kk a pu
étre observée dans les alliages lorsque la teneur en Al est supérieure & 9%.

La présence de martensite et la proportion d’austénite résiduelle aprés recuit d’un alliage
austénitique suivi d’une trempe peut étre estimée a partir de la composition de la phase
austénitique originelle.

Pour les compositions d’alliages du systéme Fe-Mn-Al-C de cette étude, nous utilisons la
formule suivante pour le calcul de la température Ms de début de transformation martensi-

tique [I13] (repris par|114]) :
Ms(°C) = 539 — 423(%C') — 30.4(%Mn) + 30(%Al)
—7.5(%S5) — 17.1(%Ni) — 12.1(%Cr) — 7.5(%Mo)

L’addition d’Al favorise la présence de martensite alors que ’addition de C et Mn stabilise
I'austénite.
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(a) Groupe 1 : Martensite en lattes - Exemple de (b) Groupe 2 : Structure biphasée o + 7 - Exemple
lalliage Al (Fe-4.98Mn-2.1A1-0.08C) - Finition Nital de 'alliage B6 (Fe-6.47Mn-7.96A1-0.33C) - Finition
2% OPU

(¢) Groupe 3 : Martensite en plaquettes + ~ - (d) Groupe 4 : Structure triphasée a+~++ - Exemple
Exemple de lalliage B7 (Fe-6.25Mn-5.93A1-1.03C) - de lalliage A8 (Fe-4.86Mn-9.04A1-0.22C) - Finition
Finition OPU OPU

Figure 2.11 — Classement des nuances selon leur structure aprés élaboration - Images MEB
en électrons rétrodiffusés.

a) Groupe 1 : a + o’ - Exemple de l'alliage A4 (Fe- (b) Groupe 2 : Structure biphasée a+a’, v non visible
5.18Mn-3.25A1-0.14C) - Finition Nital 2% - Exemple de lalliage A6 (Fe-4.96Mn-5.96A1-0.22C)
- Finition OPU

Figure 2.12 — Cas particulier des nuances selon leur structure apres élaboration - Images
MEB en électrons rétrodiffusés.
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Phases prévues | Phases observées n, . . .,
. \ . . Elément déterminant | Ms estimée
Groupe | parle calcul a | apres laminage a | Ref. S o
1150°C chaud et trempe pour chaque categorie )
Al o 417
1 , o' (lattes) A2 % 361
| A 02%C 302
o' (lattes) + o A4 373
A7 222
at+y B4 6-8 % Al 229
2 o+y B6 5-6.5 % Mn 248
. A6 0.2-0.3 % C 182
o+ Y + o ~
B3 165
B7 > 6% Al 91
3 Y y + o' (plaquettes) 6.5 % Mn
B8 1% C 92
A8 29 % Al 191
4 aty at+y+k 5-6.5 % Mn
B9 0.2-1%C 127

Tableau 2.4 — Classement des alliages étudiés selon leur structure aprés laminage & chaud.
Ms estimée & partir des données en composition expérimentale en noir et calculée en gris.

Les températures Ms ainsi calculées sont rassemblées dans le Tableau 2.4l Pour les alliages
des groupes 2 et 4, et 'alliage A4 (cas particulier du groupe 1), Ms est estimée & partir de la
composition calculée de 'austénite qui coexiste avec la ferrite & 1150°C. L’écart entre Ms et
la fin de transformation Mf étant de 'ordre de 200°C [115], aprés trempe & 'eau (25°C), on
peut prévoir la présence d’austénite résiduelle pour les groupe 2, 3 et 4, alors que la trans-
formation est compléte pour le groupe 1.

2.5 Représentation d’un systéme quaternaire

Alors que des représentations des systémes binaires et ternaires peuvent étre construites
en deux dimensions, un systéme a quatre éléments nécessite des représentations géométriques
plus complexes.

Ainsi dans un systéme a quatre éléments, & pression constante, la variance maximale est
définie comme v = ¢+1— ¢ (¢ : nombre de constituants indépendants, ¢ : nombre de phases).

En imposant un des paramétres, couramment la température, on obtient une représen-
tation en trois dimensions. Le tétraédre régulier est la représentation fréquemment utilisée
ou les quatre sommets correspondent a un des éléments A, B, C et D du systéme [116]. Les
arétes représentent les alliages binaires tandis que les points situés sur les faces triangulaires
font référence aux alliages ternaires. L'intérieur du tétraédre représentent les alliages du sys-
téme quaternaire. Pour construire un point P représentatif d’un alliage & composition a, b,
c et d en constituants A, B, C et D, on construit un parallélépipéde sur les cotés AD, BD
et CD du tétraédre, dont les arétes valent respectivement a, b, et ¢ et P est le sommet du
parallélépipede opposé a D (Figure [2.13).

Les alliages a teneur constante en un élément, D par exemple, sont situés sur un plan
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paralléle au plan ABC (triangle en grisé sur la Figure 2.14)).

. Mi@,ﬁﬁc,d)

o M08

/-
L

A B A B

Figure 2.13 — Exemple de construction du Figure 2.14 — Projection d'un point M
point P de teneurs respectives a, b, c et d en  (a,b,c,d) a teneur constante en élément D ap-
constituants A, B, C et D dans le tétraédre partenant & un plan supérieur en d sur un
régulier ABCD. [116] plan inférieur en d’.

Les isothermes dans un diagramme quaternaire sont représentées par un tétraédre régu-
lier ABCD (Figure [2.15), une région & une phase est représentée comme un volume BCD-352
au contact d’une région biphasée. Une région a deux phases sera limitée par deux surfaces
conjuguées comme 146-235. Les conodes en rouges, telles ab, connectent ces surfaces et ne
se croisent jamais. Un équilibre a trois phases est représenté par un volume (Figure et
Figure . C’est un empilement de triangles (a1b1c; dans 'exemple sur la Figure dé-
formables dont les sommets se déplacent sur trois surfaces conjuguées. Un domaine a quatre
phases est monovariant et est délimité par un empilement de tétraédres déformables o les
sommets forment quatre lignes conjuguées. Le domaine & cing phases, isotherme et invariant,
est représenté par un modéle constitué de cing sommets joints deux & deux et qui forment
un tétraédre partiel on les sommets correspondent aux cing phases en équilibre. [117]

Pour représenter des conodes dans le cas d’un alliage biphasé, les extrémités de cette
ligne étant sur les plans inférieurs et supérieurs a la composition nominale, nous utilisons une
projection sur le plan des teneurs de nos séries d’alliages (d” = 5 ou 6.5% Mn sur la Figure
2.14). Un alliage (ou une extrémité de conode) de composition a, b, ¢ et d (a+b+c+d = 100)
représenté par un point M, sera figuré par le point M’ de coordonnées :

, 00— d

“ =900 _4
100 — d’

/_

b _b'loo—d

, 100—d'

© T %7004

L’intérét est de permettre une représentation sur un plan tout en conservant la composi-
tion relative en A, B et C.
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Figure 2.15 — Exemple d’une isotherme représentée par un tétraédre dans un systéme qua-
ternaire ABCD avec la représentation de domaines monophasés et biphasés. [116]

a a,

Figure 2.16 — Exemple de la représentation
d’une région triphasée o + 3 + [ et de séries
de conodes délimitées par a;Bil1 ou asfala.  Figure 2.17 — Exemple de la représentation
[116] d’une région triphasée a+ S+ et de séries de

conodes délimitées par aibicy, agbacs... [117]
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2.6 Synthése - démarche expérimentale

Les outils thermodynamiques, tels que I'utilisation du logiciel Thermocalc associé avec la
base de données PrecHiMn-03, ont servi de support pour choisir les compositions clés afin
d’encadrer les domaines d’existence des phases «, v et k. Pour Iapplication visée (structure
biphasée a + ), les températures des traitements thermiques sont comprises entre 700 et
1000°C.

Les échantillons des différentes nuances ont été élaborés et fournis par ArcelorMittal Mai-
ziéres aprés avoir subi un laminage a chaud & 1150°C puis trempé. Quatre groupes d’échan-
tillons ont pu étre définis & partir de la microstructure aprés I’élaboration. Le traitement
thermique de recuit s’effectue sous ampoule de quartz scellée sous argon dans des fours & ré-
sistance et les échantillons recuits des 13 nuances d’alliages seront systématiquement analysés
par DRX, MEB, microsonde et analyse d’images (si le contraste des images est suffisant).
I’analyse en composition des phases dans les échantillons recuits nécessite un protocole spé-
cifique, notamment pour le dosage & la microsonde de C, basé sur des courbes d’étalonnages.

Les équilibres de phases caractérisés peuvent ensuite étre représentés dans des diagrammes
de phases. Cependant les représentations des systémes quaternaires nécessitent des géomeétries
complexes. En considérant la température fixée, il est possible d’obtenir une représentation
en trois dimensions d’un systéme quaternaire sous la forme d’un tétraédre régulier, mais
cela reste compliqué de représenter et visualiser les domaines & 2, 3, 4 et 5 phases ainsi que
les conodes. C’est pourquoi nous avons choisi un mode de représentation par principe de
projection sur un plan en fonction de la teneur en un élément (dans notre cas Mn) afin de
conserver un ratio identique entre les trois autres teneurs en éléments (Fe, Al, C).
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Evolution microstructurale entre
I’état brut de laminage et le domaine
intercritique
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Chapitre 3. Evolution microstructurale

Ce chapitre est consacré a ’étude de I’évolution microstructurale entre ’état brut aprés
laminage et 1’état aprés recuit de quelques échantillons typiques. Dans un premier temps,
il g’agit d’étudier expérimentalement I'influence du temps de maintien lors des recuits sur
I’évolution de la microstructure. Les temps de maintien appliqués pour les recuits dans la
littérature ne dépassent pas 210 & 240 h pour des températures de recuit entre 900 et 1200°C.
Une premiére étude a été effectuée sur trois alliages (A1, A5 et B4) afin de valider la pertinence
de ce temps de maintien pour 1’équilibre en composition et fraction de phases.

Dans un second temps, lalliage A5 Fe-5.1Mn-2.09A1-0.2C, médiane de la gamme des
compositions étudiées, a été choisi pour définir précisément un protocole expérimental qui
permette de considérer que I’équilibre thermodynamique est atteint et qui sera ensuite étendu
aux autres alliages. Une analyse fine de la formation des phases & partir de I’état brut apres
laminage & chaud a été faite.

Le logiciel Dictra est utilisé afin de modéliser et analyser la cinétique de croissance de
I’austénite a partir de I’état initial martensitique en fonction des vitesses de chauffage, de la
température et de la composition.

3.1 Discussion des temps de maintien appliqués pour les recuits
dans la littérature

Pour choisir la durée minimum & appliquer lors d’un recuit pour ’étude des équilibres de
phases, nous nous sommes basés dans un premier temps sur les temps de maintien trouvés
dans la littérature. Dans les deux travaux les plus importants sur ce systéme quaternaire, des
auteurs Ishida et al. [91] et Kim et al. [95], ce temps de maintien n’excéde pas 240 h pour
une température de recuit de 900°C. Aucune précision n’est apportée sur la vitesse de chauffe
mais il est raisonnable de penser que les traitements thermiques ont été effectués dans des
fours 4 résistance.

Ainsi nous avons cherché a déterminer si un recuit aux alentours de 210 h de maintien est
suffisant pour obtenir ’équilibre thermodynamique, jugé en terme de stabilité de composition
et de fraction de phases et nous I'avons comparé a des temps de recuit plus long. La nuance
A5 (Fe-5.1Mn-2.09A1-0.2C) a été sélectionnée pour cette étude parce qu’elle présente une
composition moyenne dans la gamme d’alliages pour la série A ; cette nuance sera abordée
plus en détail dans la section suivante. La nuance B4 (Fe-6.14Mn-8A1-0.29C) a été étudiée
pour la série des alliages B. Une autre nuance, Al (Fe-4.98Mn-2.1A1-0.08C), a été choisie
pour compléter I’étude pour des faibles teneurs en C par rapport a la nuance Ab.

3.1.1 Caractérisation de la nuance A5 aprés laminage a chaud

La Figure [3.1] permet de situer 'alliage A5 sur deux sections verticales en fonction de
la teneur en C ou en Al (3.1b)). Dans le domaine en température étudié (700 < T <
1000°C), les calculs prévoient que l'alliage sera biphasé o+ ou seulement monophasé . Les
températures de transitions calculées pour cette nuance sont les suivantes :

— a+ cémentite <> o + v+ cémentite : 535°C
— a + v+ cémentite <> a + v : 660°C

— a4y &y 877°C

— v+ a+v:1330°C

— a4y L+ o+ :1444°C

— L+a+v <+ L+a:1447°C
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— L+ a <+ L:1502°C
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Figure 3.1 — Sections verticales en fonction (a) du pourcentage de C pour des compositions
d’alliages a 2% Al et 5% Mn et (b) du pourcentage de Al pour des compositions a 0.2% C et
5% Mn. Trait rouge : situation de la nuance A5 Fe-5.1Mn-2.09A1-0.2C.

La Figure montre les observations MEB réalisées pour 'alliage A5 apres laminage &
chaud a 1150°C suivi d’une trempe a l'eau. On observe une structure martensitique : cet
alliage a été classé dans le groupe 1 défini dans le Chapitre |2 Section ( Certains
plans de martensite paraissent plus lisses et plus sombres que d’autres & cause d’un effet
d’orientation. Les analyses DRX (Figure confirment la présence d’une phase de struc-
ture cubique centrée. La phase martensite présente habituellement une maille quadratique
centrée (cristal de ferrite déformé selon l'axe [001]) & cause d’une sursaturation en carbone
entrainant une distorsion du réseau de la maille qui devient quadratique, distorsion d’autant
plus marquée que la teneur en carbone est élevée (> 1%). Dans notre cas, le fait d’observer par
DRX une structure cubique centrée met en avant une martensite a faible teneur en carbone.
Trois profils de composition ont été réalisés par microsonde (Figure dans 1’épaisseur de
la tole d’environ 7 mm. Deux profils ont été effectués sur les bords de ’échantillon et un
au centre de I’échantillon (Figure . La teneur des éléments Mn, Al et C est représentée
en fonction de I’épaisseur dans I’échantillon. Sur I'un des bords de ’échantillon, un gradient
de concentration en C peut étre observé entre 0.04 et 0.2 %. Une dispersion, allant jusqu’a
1%, en Mn est également & noter. La nuance aprés laminage a chaud n’est pas homogéne en
composition. Par la suite, les échantillons sont prélevés préférentiellement au milieu des toles
pour s’affranchir de cet effet de bord potentiel.
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Chapitre 3. Evolution microstructurale

(a) x1500 (b) x2500

(c) x5000 (d) x10000

Figure 3.2 — Images MEB en électrons secondaires de I'alliage A5 aprés laminage a chaud &
1150°C et trempe a ’eau - Finition Nital 2%.
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Figure 3.3 — Diffractogramme de la nuance A5 aprés laminage a chaud a 1150°C et trempe
a 'eau pour une source cuivre (A = 1.5418 A) et une source cobalt (A = 1.7903 A).
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3.1. Discussion des temps de maintien appliqués pour les recuits dans la littérature
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Figure 3.4 — Profils de composition, réalisés par microsonde, de l'alliage A5. Les teneurs en
Al et en Mn sont représentées sur I’échelle & gauche, et la teneur en C sur ’échelle & droite
en fonction de I’épaisseur de tole (voir schéma Figure [3.5).

Epaisseur = 7mm

* Zone de
I'analyse

Gauche

Milieu

Figure 3.5 — Schéma de la tole et de la zone d’analyse par microsonde sur le profil de com-
position de la nuance A5.
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Chapitre 3. Evolution microstructurale

3.1.2 Evolution de la microstructure de ’alliage A5 en fonction de la durée
de recuit

Les traitements thermiques ont été effectués a 800°C. La vitesse de chauffe est estimée &
0.5°C/s dans les fours a résistance. A cette température, la nuance A5 se situe dans le domaine
intercritique « + . Le tableau récapitule les différents temps de maintien appliqués.

Les calculs thermodynamiques prévoient les phases ferritique o (Fe-2.93Mn-2.55A1-0.005C
%) et austénitique v (Fe-6.13Mn-1.87A1-0.29C %) en équilibre & 800°C. Expérimentalement,
cette structure biphasée a+y est retrouvée. L’évolution de la microstructure entre 1 jour et 4
mois de recuit est présentée sur la Figure La phase v est remplacée par la martensite, ce
qui est compatible avec la température de début de transformation martensitique calculée :
Ms = 285°C (Formule Ms : Chapitre [2| Section . Sur les micrographies, la ferrite
apparait en plus sombre et la martensite en plus clair. Nous pouvons noter également que la
taille des grains de ferrite augmente avec la durée de maintien du recuit jusqu’a se stabiliser
aux alentours de 30 jours de recuit.

Temps de maintien

en heures  en jours

1 -
6 -
24 1
168 7
210 8.75
408 17
720 30
1848 77
2880 120

Tableau 3.1 — Récapitulatif des temps de maintien appliqués pour les recuits & 800°C en four
a résistance pour la nuance Ab.

Les Tableaux et rassemblent les données expérimentales en composition et en
proportions des phases a et o/ de la nuance A5 selon différents temps de maintien pour un

recuit & 800°C.

(mass %) Composition des phases (mass %)
(Fe bal.) Expérimental Calcul (PrecHiMn)
Composition
Réf. nominale Ter:ps T(°C) ¢ g ¢ Y
C Al Mn (h) C Al Mn C Al Mn C Al Mn C Al Mn
168 0.00E+00 2.71 3.4410.29 189 6.24
210 4.84E-02 2.68 3.3910.33 181 6.08
408 5.14E-03 2.68 3.41:0.30 1.79 6.15
A5 [ 0.20 2.09 5.10 800 5.11E-03 2.55 2.93} 2.92E-01 1.87 6.13
720 2.59E-02 2.72 3.4710.29 1.81 6.04
1848 0.00E+00 2.69 3.4810.26 1.77 6.34
2880 0.00E+00 2.66 3.52:0.23 1.74 6.43

Tableau 3.2 — Compositions des phases « et o/ dans des échantillons de la nuance A5 analysées
aprés un recuit a 800°C selon différents temps de maintien.
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3.1. Discussion des temps de maintien appliqués pour les recuits dans la littérature

(a) 24 h - 1 jour (b) 168 h - 7 jours

(c) 720 h - 30 jours (d) 2880 h - 4 mois

Figure 3.6 — Images en électrons rétrodiffusés des échantillons de la nuance A5 en fonction des
différents temps de maintien a la température de recuit de 800°C. « : ferrite, o’ : martensite
(qui représente I'austénite aprés trempe) - Finition Nital 2%.

(mass %) Proportion de phases
(Fe bal.) Expérimental (surface %) Calcul (mass %)
Composition s
Réf. nominale (h) T (°C a o + a y
C Al Mn
1 19.63 80.37 0.84
6 14.51 85.49 1.47
24 18.03 81.97 411
168 22.83 77.17 0.63
A5 | 0.20 2.09 5.10| 210 | 800 23.91 76.09 2.2 32.14 67.86
408 27.22 72.78 1.11
720 28.52 71.48 2.95
1848 31.21 68.79 1.19
2880 32.66 67.34 0.82

Tableau 3.3 — Proportion des phases a et o dans des échantillons de la nuance A5 analysées
apres un recuit a 800°C selon différents temps de maintien.

Les évolutions des teneurs en éléments Mn, Al et C sont représentées sur la Figure
en fonction du temps de maintien. En dessous de 7 jours de recuits & 800°C, les phases
(surtout la ferrite) sont trop fines pour obtenir des analyses fiables par microsonde. Dans la
martensite, les incertitudes sur les mesures (~ 0.3% pour Mn, 0.1% pour Al et 0.04% pour

C) refletent la dispersion en composition pour des temps de maintien inférieurs a 30 jours.
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Chapitre 3. Evolution microstructurale

Dans la ferrite, les incertitudes de mesures (environ 0.1% pour Mn et Al et 0.02% pour C)
sont plus modérées mais notables pour des temps de maintien inférieurs & 30 jours. Au-dela
de 30 jours, les compositions de chaque élément quantifiées dans la ferrite sont homogénes et
relativement constantes. C’est le cas dans la martensite au-dela de 77 jours de maintien. Il
est & noter une diminution de la teneur en C dans la martensite (de I'ordre de 0.02%) pour
77 et 120 jours de maintien. Aucune augmentation en C n’est constatée dans la ferrite pour
ces deux temps de maintien. Il est probable qu’il y ait eu un phénoméne de décarburation
au-dela de 30 jours de maintien malgré ’atmosphere sous argon.

o’ (ex-y) o
6.4 Ed & 3N o
. s N (]
6.2 _ _t_ e —— 3.4 - ‘. ........................................
6 L — —Mn 3
5.8 : Mn
e
B Al
BQ -t' ------------ éQ 2 8 ? PN &
n 1.8 d a 4 *
= te ¢ * @ 26
E 16 £ Al
2.4
1T 0.08
0.28 +L-=-1 z
0.04 = ;
0.24 ® 2 ’
0.2 0
Temps de maintien (en jours) Temps de maintien (en jours)
(a) o/ (ex — ) (b) a

Figure 3.7 — Evolution de la composition dans les phases martensite (a) et ferrite (b) en fone-
tion du temps de maintien & 800°C pour des échantillons de la nuance A5. Traits pointillés :
résultats des calculs thermodynamiques. Symboles : données expérimentales obtenues & la
microsonde.

Des analyses de composition ont été effectuées par C. Gendarme sur une microsonde
différente, modeéle JXA 8530F (JEOL), a linstitut Jean Lamour afin de comparer la repro-
ductibilité avec un appareillage différent sur la mesure plus sensible du carbone & cause des
faibles teneurs dans la phase o et o/. Les conditions de la microsonde Jeol de Nancy sont
différentes. Le courant primaire est de 100 nA (au lieu de 900 nA) et la tension d’accélération
est de 7.5 kV (contrairement a 15 kV). Un piége a azote liquide a été également utilisé mais il
n’a pas de micro fuite d’oxygeéne (non équipé sur cet appareil). Les analyses du carbone sur
le méme échantillon de la nuance A5 maintenue 120 jours a 800°C (Tableau sont tres
similaires avec les deux types de microsonde ce qui permet de les considérer comme fiables.

L’évolution des proportions de phases, obtenues par analyse d’images, en fonction du
temps de maintien lors d’un recuit & 800°C est présentée sur la Figure [3.8] Les données
expérimentales sont caractérisées pour des temps de maintien de 1 h & 4 mois. La taille de
grain de ferrite augmente jusqu’a atteindre une asymptote vers 30 jours de recuit.
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Pointés C (mass%)
Grenoble Nancy
i
icrosonde | eca SX50 | Jeol JXA 8530F
a 0 0.0112
o 0.2332 0.2377

Tableau 3.4 — Comparaison des analyses sur le carbone selon la microsonde utilisée pour
I’échantillon de la nuance A5 recuit a 800°C pendant 120 jours (2880 h).
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Figure 3.8 — Evolution des proportions de phases dans les phases martensite et ferrite en
fonction du temps de maintien & 800°C analysée dans des échantillons de la nuance Ab.
Traits pointillés : résultats des calculs thermodynamiques. Symboles : données expérimentales
obtenues par analyse d’images.

Un bilan de masse a été effectué afin de vérifier la cohérence des données expérimentales
obtenues. Celles-ci sont récapitulées dans le Tableau [3.5 Lorsque deux phases sont présentes
dans un alliage (« et v par exemple), le bilan de masse s’exprime ainsi :

i __ pmass 7 mass 7
Co= [ x Co + [ x 7,

avec C{ : la composition nominale (mass%) de 'élément i, f,, : la fraction massique de
phase ¢ (¢ = a ou 7), C’fp : la teneur (mass%) en élément i dans la phase ¢

Nous supposons que la fraction de phase mesurée par analyse d’image est une mesure
surfacique considérée équivalente a la fraction de phase volumique. La fraction volumique et
la fraction massique, avec les masses volumiques de la ferrite (7.85 g.cm™3) et de 'austénite
(8.15 g.cm™3) dans les aciers [I18], sont reliées par 'équation suivante :

mass —1
fvol _ fSO X p@
2 -1 —1
Jars X pa” 4 [958 X py

avec p = a ou vy

Et la somme des fractions, massiques ou volumiques, est telle que :

foz‘i’f’y:l
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Ainsi on peut déduire f7'*** pour a et v (ou o) :

1

vol

-Pa
14+ Jo T
f;)oz-pw

1

f};Ol-p'y
L+ volp
a Mo

La martensite observée comprend la martensite "fraiche", c’est-a-dire qu’elle est issue de
la transformation sans diffusion de 'austénite aprés trempe, et de la martensite non transfor-
mée issue de I’état initial aprés le laminage & chaud suivi d’une trempe. Il est trés difficile de
différencier ces deux types de martensite puisqu’elles ont une microstructure trés similaire.
Dans ce cas d’étude, la fraction de la phase martensite peut donc englober ces deux types de
martensite selon 'avancement de la transformation durant le recuit.

f”;ndSS —

fmass _
o =

Les bilans de masse ont été calculés pour les temps de recuit & 800°C entre 168 h et
2880 h (Tableau avec les fractions de phases mesurées expérimentalement. La différence
entre la fraction expérimentale volumique et la fraction massique estimée par le calcul est
seulement de 0.01% ainsi il est acceptable de supposer par la suite que la fraction volumique
mesurée est équivalente & une fraction massique. La composition estimée en C par bilan de
masse est plus faible pour le temps de maintien de 1848 et 2880h, ce qui s’explique par la
teneur dosée en C, par microsonde, plus faible dans la martensite que pour les autres durées
de maintien. Une différence de 0.2-0.5% sur la teneur en Mn confirme la dispersion qui a pu
étre observée en composition par microsonde. Sinon les compositions globales en C, Al et Mn
ainsi estimées par le calcul de bilan de masse sont cohérentes avec les données en composition
(5.1Mn-2.09A1-0.2C) obtenues par ICP et analyseur de gaz (voir Chapitre [2] Section [2.2.1)).

mass%
Composition expérimentale (= 10-15 Calcul .. _ . o,
. L . Expérimental Estimé Composition globale estimée par un
Recuit pointés) thermodynamique . .
Ferrit Martensite o calcul de bilan de matiéere
errite a artensite o
mass mass vol vol mass fmass
Tosth)|Tef ¢ | Al [ Mn]| c | Al | Mn Ja fa fa fa Ja “ c Al Mn
168 0.00 | 2.71 | 3.44 | 0.29 | 1.89 | 6.24 0.23 0.77 0.22 0.78 0.23 2.07 5.62
210 0.05 | 2.68 | 3.39 | 0.33 | 1.81 | 6.08 0.24 0.76 0.23 0.77 0.26 2.01 5.46
408 0.01 | 2.68 | 3.41 | 0.30 | 1.79 | 6.15 0.27 0.73 0.26 0.74 0.22 2.02 5.42
800 0.32 0.68
720 0.03 | 2.72 | 347 | 0.29 | 1.81 | 6.04 0.29 0.71 0.28 0.72 0.21 2.06 5.32
1848 0.00 | 2.69 | 3.48 | 0.26 | 1.77 | 6.34 0.31 0.69 0.30 0.70 0.18 2.05 5.47
2880 0.00 | 2.66 | 3.52 | 0.23 | 1.74 | 6.43 0.33 0.67 0.32 0.68 0.16 2.03 5.50

Tableau 3.5 — Fractions de phases et compositions mesurées expérimentalement sur des échan-
tillons de la nuance Ab pour différents temps de recuit et calcul de la composition globale
estimée par bilan de masse.

3.1.3 Evolution de la microstructure des alliages A1l et B4 en fonction de
la durée de recuit

Un échantillon de la nuance A1l a été recuit & 800°C et 900°C pour deux temps de maintien
de 210 et 408 h pour chacune des températures. Pour la nuance B4, les recuits ont été main-
tenus 210 et 720 h & 800 et 900°C respectivement. Ces échantillons ont été caractérisés par
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MEB, DRX et microsonde. Les données de compositions des phases pour ces deux nuances
ont été regroupées dans le Tableau La nuance Al posséde deux phases a et o a 800 et
900°C. Alors que la nuance B4, avec des teneurs plus élevées en Mn, Al et C, a une structure
a + k a 800°C pour laquelle le carbure se présente sous la forme de précipités de I'ordre de
1 a6 um de large pour un temps de maintien de 210 h et d’environ 1 & 9 um de large pour
un temps de maintien de 720 h (Figure et une structure a + v a 900°C. L’évolution de
la composition dans ’échantillon B4 maintenu 210 et 720 h & 800°C est représentée sur la
Figure 3.10] Aucune variation importante de la teneur en élément Mn, Al et C n’est observée
sur cette nuance. La méme conclusion est faite avec les données en composition & 800 et
900°C des échantillons pour la nuance Al.

(mass %) Composition des phases (mass %)
(Fe bal.) Expéri | Calcul (PrecHiMn)
Composition Temps o © o K
Réf. I (h)p T(°C) ! i
C Al Mn C Al Mn C Al Mn C Al Mn C Al Mn C Al Mn C Al Mn
210 3.23E-02 259 4.15:0.17 1.88 6.36 - - -
800 2.98E-03 2.42 3.44% 1.75E-01 170 6.88
408 0.00E+00 2.54 396 0.16 1.64 6.95 - - -
Al 0.08 2.10 4.98
210 0.00E+00 2.76 3.96{0.00 1.92 5381 - - -
900 3.46E-03 2.59 341} 1.04E-01 1.94 5.48
408 0.00E+00 2.74 391:0.06 190 5.79 - - -
210 0.00E+00 7.67 6.01 - - - 3.61 1037 13.58
800 6.56E-03 8.14 5.09% 8.09E-01 7.26 9.08}3.82 1335 3.84
720 3.53E-02 7.84 6.01 - - - 1379 10.72 13.95
B4 0.29 8.00 6.14
210 6.30E-03 8.04 5.61:0.97 6.78 9.29 g - -
900 1.38E-02 836 5.14} 7.75E-01 7.36 7.87
720 1.17e-02 8.27 5.73:0.69 6.98 9.17 - - -

Tableau 3.6 — Compositions des phases dans des échantillons des nuances Al et B4 analysées
aprés un recuit a 800°C et 900°C selon différents temps de maintien.

| (b) 720 b

Figure 3.9 — Images MEB en électrons rétrodiffusés d’échantillons de la nuance B4 pour un
temps de maintien de 210 h (a) et 720 h (b) a la température de recuit de 800°C - Finition
OPU.

Comme il n’y a pas d’évolution en composition entre 210 et 408/720 h de recuit des phases
pour ces deux nuances, aucun temps supérieur a 30 jours de recuit n’a été testé. En revanche,
on note une diminution de la teneur en C, de 'ordre de 0.3%, dans ’échantillon de la nuance
B4 pour un recuit a 900°C pendant 720 h par rapport au maintien & 210 h & cause d’une
probable décarburation.

L’évolution de la taille des grains et des fractions des phases a été caractérisée sur plusieurs
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Figure 3.10 — Evolution de la composition dans les phases ferrite (a) et carbure-x(b) en fonc-
tion du temps de maintien & 800°C pour des échantillons de la nuance B4. Traits pointillés :
résultats des calculs thermodynamiques. Symboles : données expérimentales obtenues & la
microsonde.

échantillons de la nuance B4 recuits & 800°C pendant des durées comprises entre 1 h et 30
jours par analyse d’image (Figure .

La proportion de phase x est quasiment constante, de 'ordre de 6.9% =£0.3, quel que soit
le temps de recuit. Mais la taille des grains du carbure s évolue pour les temps de maintien de
1h et 24h de recuit (Figure entre 0.3-1 pm et 0.5-3 pm respectivement puis se stabilise
autour de 1 2 9 um a partir de 210 h de recuit.

(mass %) Proportion de phases
(Fe bal.) Expérimental (surface%) Calcul (mass%)
Composition Temps
Réf. nominale (h) T (°C o y k * (vl v K
C Al Mn
1 93.42 - 6.58 0.21
24 92.73 - 7.27 0.52
B4 (0.29 8.00 6.14 800 71.24 26.94 1.81
210 92.96 - 7.04 0.2
720 93.21 - 6.79 0.16

Tableau 3.7 — Proportion des phases dans des échantillons de la nuance B4 analysées aprés
un recuit & 800°C selon différents temps de maintien.

3.1.4 Synthése partielle

Cette premiére étude microstructurale sur les nuances Al, A5 et B4 a permis de mettre
en évidence que le temps de maintien de recuit aux alentours de 210 h (environ 9 jours)
employé dans la littérature n’est pas suffisant pour considérer avoir atteint I’équilibre ther-
modynamique. Le temps de maintien minimum a été déterminé par 1’association des données
en composition et en fraction de phase lorsqu’on ne constate plus d’évolution. Ainsi le temps
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3.2. Analyse de la formation des phases & partir de I'état martensitique pour la nuance A5
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Figure 3.11 — Evolution des proportions de phases dans les phases ferrite et carbure-x en
fonction du temps de maintien & 800°C pour des échantillons de la nuance B4. Traits poin-
tillés : résultats des calculs thermodynamiques. Symboles : données expérimentales obtenues
par analyse d’images.

minimum & appliquer lors d’un recuit pour considérer que I’'équilibre thermodynamique est
atteint est d’au moins 17 jours (408 h).

3.2 Analyse de la formation des phases a partir de I’état mar-
tensitique pour la nuance A5

Les étapes de formation des phases dans l'alliage A5 entre la structure initiale marten-
sitique, aprés laminage & chaud et trempe (Section , et la reconstruction d’une
structure biphasée o+ o’ a 800°C (Section pendant la montée en température lors
des recuits en four (~ 0.5°C/s) ont été détaillées.

Echantillon trempé a 530°C :

Un échantillon de la nuance A5 a été trempé & 530°C par essai interrompu lors de la rampe
de montée en température du four de recuit programmée jusqu’a 800°C. Cette température
correspond a la limite maximum calculée du domaine biphasé o 4+ cem pour la composition
de l'alliage A5 (voir Figure [3.1a]). Les images MEB (Figure montrent la microstructure
de I’échantillon. De la cémentite est caractérisée, par DRX et MET (Figure sous forme
de batonnets, de largeur comprise entre 10 et 50 nm, dans une matrice de martensite aprés
lattaque chimique au Nital 2%. La cémentite se situe préférentiellement & l'intérieur de la
martensite mais elle est parfois observable aux limites des lattes de martensite. On observe
également quelques traces d’austénite résiduelle (petits grains plus clairs et lisses).

Echantillon trempé a 530°C puis porté a 800°C pendant 100 s :

Un échantillon a été recuit pour un temps trés court a 800°C, correspondant au début
du palier isotherme aprés la rampe de montée en température. L’essai a été réalisé en bain

67



Chapitre 3. Evolution microstructurale

Figure 3.12 — Images MEB en électrons rétrodiffusés pour des échantillons de la nuance B4
pour un temps de maintien de 1 h (a) et 24 h (b) & la température de recuit de 800°C -
Finition OPU.

(a) x2500 (b) x10000 - zoom de la zone encadrée

Figure 3.13 — Images MEB en électrons secondaires d’un échantillon de la nuance A5 trempé
depuis 530°C - Finition Nital 2%.

de sels pour une mise en température rapide et & partir d’'un échantillon chauffé en four &
résistance jusqu’a 530°C puis trempé pour avoir le méme enchainement de formation des
phases (formation de cémentite) avant le palier & 800°C. On observe, sur les images MEB
(Figure, de la martensite et martensite dite restaurée qui ressemble & des grains allongés.
Cette martensite restaurée (plus pauvre en carbone) est a 'origine des grains de ferrite pour
des plus longs temps de maintien. Aucune différence en contraste n’est observable entre ces
deux phases en électrons rétrodiffusés, ce qui indique que la ferrite ne s’est pas encore formée.

Echantillon trempé a 530°C puis porté a 800°C pendant 1000 s (~ 15 min) :

Un échantillon a subi le méme essai interrompu que ci-dessus avant d’étre maintenu pen-
dant 15 min & 800°C. La microstructure observée est biphasée o + o (Figure. I’obser-
vation en électrons rétrodiffusés confirme, pour ce temps de maintien, la présence de ferrite.
Un autre point qui confirme la présence de ferrite est la forme des grains plus arrondie au
lieu d’étre allongée en forme de latte.
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3.2. Analyse de la formation des phases & partir de I'état martensitique pour la nuance A5

(a) x2500 (b) x10000

Figure 3.14 — Images STEM d’un échantillon de la nuance A5 trempé depuis 530°C.

(a) x2500 (b) x10000 - zoom de la zone encadrée

Figure 3.15 — Images MEB en électrons secondaires d’'un échantillon de la nuance A5 maintenu
100 s a 800°C - Finition Nital 2%.

Résumé des étapes de formation :

Les Figures et illustrent la formation des phases dans les échantillons de la
nuance A5 de 'état martensitique jusqu’a la température de 800°C. On observe ainsi la
formation puis la dissolution de la cémentite au profit de martensite restaurée. Cette phase
va ensuite former les grains de ferrite & partir d’'un certain temps de maintien (> 15 min).
Puis les grains de ferrite vont augmenter en taille jusqu’a se stabiliser & partir d’une vingtaine

de jours de recuit (voir Section |3.1.2)).
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(a) x2500 (b) x10000 - zoom de la zone encadrée

Figure 3.16 — Images MEB en électrons secondaires d’un échantillon de la nuance A5 maintenu
1000 s & 800°C - Finition Nital 2%.

(a) Brut - Structure martensite

(c) 100 s 800°C - Structure o’ + « restaurée (d) 720h 800°C - Structure a + o’

Figure 3.17 — Illustration de la formation des phases dans les échantillons de la nuance Ab
lors de la montée en température jusqu’a 800°C depuis I’état martensitique.
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Aprés laminage a Recuit <15 min :
chaud 330°C 800°C Recuit long
>
o’ a’ + Lattes de o’ o’ + Lattes de o’ oy 4
restaurées + cem restaurées @(y)+a
(traces de v) (traces de v) a
— o’ restauré
—
Cem

Lattes Lattes Lattes
o’ o’ s

o

Figure 3.18 — Schéma de la formation des phases au cours du chauffage dans des échantillons
de la nuance A5.

3.3 DModélisation cinétique de la croissance de ’austénite

Pour expliquer ’évolution des fractions de la phase austénitique, nous proposons une mo-
deélisation cinétique a l’aide du code de calculs DICTRA (module de Thermocalc), basé sur la
simulation de transformations contrélées par la diffusion dans des systémes multi-constitués.
Les simulations utilisent conjointement des bases de données thermodynamiques et cinétiques.
Les données expérimentales obtenues sur la nuance A5 (en composition et fraction de phases)
vont servir & configurer les modéles cinétiques.

3.3.1 Théorie de la diffusion dans un systéme multi-constitué

Lorsqu'un gradient de concentration existe dans une phase, le systéme tend a revenir
a équilibre par transport d’atomes afin de respecter 1’égalité des potentiels chimiques de
chaque constituant dans chacune des phases. Ce phénoméne qui réalise ’homogénéisation
correspond & la diffusion.

La loi reliant flux et gradient de concentration est la 1€ loi de Fick [I19]. Dans le cas d'un
systéme comportant deux éléments chimiques répartis dans une phase, le flux de lespéce k
s’écrit :

Jcg(z,t)
P A M7

J.=—-D
k oz

Cette équation est valide pour des conditions isothermes et isobares dans un systéme
uni-directionnel. J. est le flux de matiére qui correspond & la mesure du nombre de particules
qui passent par unité de temps et de surface a travers un plan perpendiculaire a 'axe z. ¢y,

3

ac
est la concentration en 'élément k. — est le gradient de concentration (atome.m™3.m™1!).

0z

Dy, correspond au coefficient de diffusion de I’espéce k (en m?/s). En régime transitoire, si le
flux dépend du temps, il faut combiner cette 1€ loi avec une équation de continuité :

e, 0

A
Ce qui donne la 2¢ loi de Fick :
ocy, 0 Ocy
Tk T p 2k
a = o v )
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Une extension de cette loi a été exprimée pour des systémes multi-constitués [120], en
effet les diffusivités dépendent alors de la composition et des gradients de concentration :

Opi
Z%;

W; : potentiel chimique de I’élément i , supposé ne dépendre que de la composition
L, : facteur de proportionnalité qui dépend de la mobilité des différentes especes

Le flux Ji doit vérifier I’équation suivante :

> Vi =0
i=1

Vi : volume molaire partiel de I'espéce k

Les flux sont en général plutot exprimés en fonction des gradients de concentration plutét
que des potentiels chimiques :
n .
ocj
Je==2 Drig.

=1
avec
n
>
i=1 €

Les diffusivités Dy; ainsi exprimées sont la source d'un terme thermodynamique et d'un
terme cinétique. Les n gradients de concentration ne sont pas indépendants et on introduit
pour les calculs les diffusivités réduites qui s’expriment, dans un référentiel & volume fixé, par
les équations suivantes :

Z] = Dyj — Dy, 51 j : élément substitutionnel
Dy; = Dy sij : élement interstitiel

Les flux s’écrivent en fonction des diffusivités réduites :

O
ZDkJ el

Cette équation permet de prendre en compte I'influence du gradient de concentration
d’une espéce sur la diffusion d’une autre espéce. Cette équation, combinée avec ’équation de
continuité, est un systéme d’équations différentielles partielles couplées qui peut étre résolu
par des méthodes numériques pour les systémes multi-composants.

3.3.2 Choix de la base de données cinétiques

Les données cinétiques sont rassemblées dans une base sous forme de mobilités.
La mobilité atomique d’'un élément B dans une phase est représentée en fonction de la
température, de la pression et de la composition. Cette mobilité peut s’écrire [119] :

My —Qp
Mp = g e pp)



3.3. Modélisation cinétique de la croissance de I'austénite

Ml% : facteur de fréquence
@p : énergie d’activation

M% et () p sont dépendants en général de la composition, de la température et de la pression.

La dépendance en composition est décrite sous forme de polynéme de Redlich-Kister.
Les paramétres de mobilités sont stockés dans les bases de données aprés une procédure
d’optimisation incluant les informations expérimentales (coefficient d’interdiffusion D"j7 de
diffusion intrinseque ZDg])

L’expression du facteur de proportionnalité L),, mentionné dans la section précédente,
permet de faire le lien entre le coefficient de diffusion d’une espéce Dy; et sa mobilité :

n

i = Z(dz’k — Vi) ciywa M;

=1

0ix : symbole de Kronecker (§;3=1 si i = k, sinon §;;,=0)
V; : volume molaire partiel de I’élément i
Yva : fraction des sites vacants sur le sous-réseau ol i se trouve
M; : mobilité de I’élément i si i est un interstitiel, sinon mobilité de I’élément i divisée par
Yva Si 1 est en substitution

Intérét d’une base de mobilités : Dans un systéme & n composants, il y a n mobilités
et (n-1)? coefficients de diffusion, d’ott un stockage de données plus rationnel.

Exemple de diffusion dans un systéme ternaire A, B et C :

— Traitement selon les lois de Fick :

aCB aCC

Jp = —Dpp—~ — Dpo——
B BB Oz BC Oz

ocg Oco

Jo = —Dop—= — Doc——=
C CB Oz cc Oz

Matrice de quatre paramétres cinétiques :

Dpp Dpc
Dcp Dcc

— En introduisant les mobilités :

Jp = Y8 Oms
Vi Oz
Jo = Mg e o
Vi Oz

Deux mobilités Mp et Mo (A étant le solvant)

Les calculs cinétiques ont été effectués dans la suite de cette étude avec la base de mobilité
commerciale MOB2 modifiée [I121]. En effet, Liu et al. [122] ont proposé une réévaluation des
coefficients de diffusion du Mn dans 'austénite en fonction de la concentration en Mn en se
basant sur les travaux expérimentaux de Nohara et Hirano [123]. Les paramétres de mobilités
calculés par Liu et al. [122] (Tableau ont été introduits dans la base MOB2 par Emo et
al. [124]. La Figure [3.19|montre I'évolution des coefficients de diffusion de Mn dans 'austénite
en fonction de la composition en Mn pour les deux bases de données. Une augmentation de
la valeur du coefficient de diffusion de Mn avec la teneur en Mn dans ['austénite est observée.

73



Chapitre 3. Evolution microstructurale

Phase Modele Mobilité Paramétres
Fe:Va = 246512,70- 104,56 T

¢ MnVa - 212755,85-98,07 T

austénite 0 FeMnVa - 4655,58 + 25,32 T

: (Fe,Mn),(C,va), Mn Fe,Mn:Va
cfc Yo vn  =-32017,56
Mn:C _ 4 Mn:Va
Mn ~ % Mn
Fe:C _ 4 Fe:Va
Mn ~ % Mn

Tableau 3.8 — Paramétres de mobilités du Mn dans la phase cfc du systéme Fe-Mn-C d’apreés
Liu et al. [122]
_160 | | | | | | | | |
-16.2 =
-16.4 - =

-16.6 -
-16.8 - -
-17.0 -
724
7.4 -
17.6 -
-17.8 -
-18.0

log10(D)

T T T T T T T T T
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50
10° x(Mn)

Figure 3.19 — Coefficient de diffusion de Mn dans l’austénite & 800°C en fonction de la fraction
molaire de Mn. En noir : MOB2 modifié. En rouge : MOB2. D est exprimé en m?/s.

3.3.3 Synthése bibliographique sur la modélisation de la formation de
Pausténite pendant un recuit dans le domaine intercritique

La formation de I'austénite, essentiellement sur des alliages Fe-Mn-C et en considérant
différents états initiaux, durant un recuit intercritique, a été étudiée par plusieurs auteurs.
C’est en effet pendant un recuit que sont générées des structures mixtes ferrite-austénite, cette
derniére phase se transformant par trempe en martensite, qui composent les aciers biphasés
"dual-phase". Les propriétés mécaniques de ces derniers (résistance mécanique, formabilité)
sont dépendantes des proportions, de la distribution et de la teneur en C de la martensite.

Nous limitons cette présentation bibliographique aux études sur la formation de 1’austé-
nite par recuit dans le domaine intercritique & partir d’une structure martensitique et & la
formation de carbures pendant ’étape de chauffage.

Wei et al. [125] ont étudié la croissance de l'austénite, pour des alliages Fe-0.1C-3Mn-
1.5Si & structure initiale martensitique par recuit dans le domaine intercritique (690, 720 et
760°C). Les recuits ont été effectués en bain de sels (vitesse de chauffage de 100°C/s) pour
des temps de maintien inférieurs a 1800 s (30 min). La fraction volumique de phase ~y est
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3.3. Modélisation cinétique de la croissance de I'austénite

déterminée par dilatométrie et par analyse d’image. Des petits grains (d’une centaine de nm)
de ~y sont caractérisés entre les lattes de martensite et a 'intérieur. Les fractions d’austénite
caractérisées a 720 et 760°C sont en excés par rapport aux fractions volumiques attendues &
I’équilibre. Des simulations numériques (code de calcul Dictra, bases de données TCFEG et
MOB2) permettent de décrire le développement de I'austénite en trois étapes (Figure :
— croissance de 'austénite, contrdlée par la diffusion de C dans la ferrite puis dans
I'austénite ;

— croissance plus lente contrélée par la diffusion des éléments substitutionnels dans la

ferrite ;

— diffusion de ces éléments dans l'austénite jusqu’a atteindre la fraction d’équilibre.

On retrouve ici la présence de deux points d’inflexion sur la courbe de croissance de ~y
lors du maintien dans le domaine intercritique d’aciers faiblement alliés telle que proposé
antérieurement par Agren [126] par des simulations numériques.

La fraction d’austénite en excés comparée a la valeur d’équilibre est attribuée par Wei et
al. & cette diffusion lente par rapport a la vitesse de déplacement de I'interface. L’existence
de ce maximum, s’il est supporté par les calculs, n’est cependant pas nettement identifiée par
les expériences, puisque des longs temps de recuit n’ont pas été testés.

0.8 v ey ey g
micron

- = = 0.5 micron

760°C

720°C
690°C

Fraction transformed of austenite

OO . ml l ul. l l l . ul . ol

10* 10 102 10" 10° 10" 10* 10° 10" 10° 10° 10" 10°

Time, s

Figure 3.20 — Comparaison de la fraction volumique d’austénite mesurée expérimentalement
et calculée pour deux tailles de cellules d’aprés Wei et al. [125]. Symbole plein : analyse par
dilatométrie. Symbole vide : mesure par analyse d’image.

Nakada et al. [I27] ont étudié différentes voies de formation de structures biphasées o/~
dans un acier Fe-4.96Mn-0.09C :

— soit en formant la ferrite & partir de I’austénite par austénitisation & 900°C puis recuit

intercritique a 636°C ;

— soit par formation de v par recuit intercritique & 636°C a partir de la structure mar-

tensitique formée par trempe aprés austénitisation a 900°C.

La température de 636°C correspond a la température pour laquelle la force motrice pour
les deux transformations est identique. Ils ont ainsi mis en évidence, par mesures de dilatation
thermique, que la transformation v — « est trés lente : la fraction de phase ferritique formée
est tres faible (entre 2 et 3%) méme apres 50 h de recuit, alors que la transformation o' —
est plus rapide (environ 20 % d’austénite formée aprés 2 h de maintien). Leurs résultats
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Chapitre 3. Evolution microstructurale

expérimentaux sont appuyés par des simulations cinétiques pour des tailles de cellules entre
0.2 (taille des lattes de martensite) et 30 um (taille des grains d’austénite).

Luo et al. [128] ont étudié de facon similaire la croissance de 'austénite en partant d’une
structure martensitique pour former une structure lamellaire sur des aciers Fe-0.2C-5Mn
recuits & 650°C pour des temps de maintien allant jusqu’a 144 h. La vitesse de chauffage
est estimeée & environ 50°C/s. Des précipités de cémentite sous forme de batonnets (diameétre
moyen 70 nm, longueur moyenne 170 nm) sont identifiés dans la matrice martensitique apres
1 min de maintien, avec une proportion maximum pour 5 min de maintien et une décroissance
significative au bout d’une heure. La teneur en Mn de la cémentite est de 'ordre de 15-25%
Mn. La fraction d’austénite augmente quasiment linéairement en fonction de log temps de
maintien pour se stabiliser autour de 12 de maintien (Figure [3.21)).

50 ;10
] J9 32
R 404 >
° s
c 18 =
2 1 =
(&)
© 307 17 §
Y= ] =
> E h g
3 20] 1° 5
> ] ] 3]
n 1 15 s
c 1 1° 9
2 104 1 ¢
= 1 Ja4 =
S L S ————
10° 102 103 104 10° 108 107

Time, s

Figure 3.21 — Evolution de la fraction volumique d’austénite mesurée expérimentalement et
de la teneur en Mn dans l'austénite d’apres Luo et al. [128].

Deux types de simulations numériques sont proposés (code de calcul Dictra, bases de
données TCFE6 et MOB2) :

— Croissance de « aux lattes de martensite (Figures et :
Les résultats expérimentaux sont raisonnablement en accord avec les calculs en opti-
misant ces derniers & partir des conditions initiales reproduisant les mesures expéri-
mentales aprés 1 min de maintien.
Les différentes étapes de croissance de «y sont aussi décrites mais si un maximum de
fraction de ~ avant la valeur d’équilibre est prévu par le calcul, il n’est pas identifiable
sur les résultats expérimentaux en raison de la marge d’incertitude des mesures.

— Croissance de 7 a U'interface ferrite / cémentite :
Le schéma de calcul décrit uniquement 1’évolution de l'interface cémentite / austénite
selon une géométrie cylindrique. Il est démontré que cette croissance est trés lente
da a la dissolution lente de la cémentite. C’est donc le premier mode de formation
de v exposé qui contribue majoritairement & la fraction volumique d’austénite formée
pendant le recuit. Mais ceci peut expliquer les teneurs en Mn mesurées dans v, plus
élevées que prévu par le premier calcul, et qui stabilise ~.

Deux études récentes décrivant a la fois expérimentalement et par le calcul les mécanismes
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Figure 3.22 — Comparaison des mesures expé-
riementales et résultats de calculs d’aprés Luo
et al. [128] de la croissance de y pour une cellule
de 2-4 nm v (0.22C-5.7Mn) et de 100-400 nm «
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Figure 3.23 — Comparaison des fractions d’austé-
nite mesurées et de I’épaisseur calculée des lattes
d’austénite en fonction du temps de maintien a
une température de recuit de 650°C d’aprés Luo
et al. [128]. Cellule composée de ~y (épaisseur 100
nm, 0.59C-7.4Mn) et « (épaisseur 400nm, 0.18C-

4.6Mn).

de formation de I'austénite pendant un recuit intercritique & linterface entre des carbures
sphériques et une matrice ferrite.

Lai et al. [I129] considérent des nuances d’aciers Fe-0.1C-3.5Mn pour des températures
de recuits de 700, 720 et 740°C. La vitesse de chauffage est estimée & 10°C/s. La durée de
maintien maximum des recuits est de 10* s (3 jours). L’état initial est un échantillon recuit
a 550°C pendant une durée de 72 h présentant de la cémentite sphéroidale (rayon d’environ
100 nm) entourée par de la ferrite. Les fractions volumiques ont été déterminées par analyse
d’images, une caractérisation par MET a permis de mesurer les compositions des phases et la
distribution en C a été analysée par nanoSIMS. Différents mécanismes sont proposés selon les
teneurs en Mn de la cémentite. Deux étapes dans le mécanisme de croissance de 'austénite
sont décrites pour une cémentite & 25% en Mn : une étape de croissance liée 4 la partition de
I’élément Mn dans la ferrite, et une étape contrélée par la diffusion de Mn dans 'austénite
jusqu’a la valeur de ’équilibre. Dans le cas d’une cémentite & 7% en Mn, une étape supplé-
mentaire est décrite au début du processus pour laquelle la croissance de -y est contrélée par
la diffusion du carbone dans 'austénite.

Emo et al. [124] ont simulé la croissance de lausténite dans un alliage quaternaire Fe-
0.2C-5Mn-2Al. L’état initial considéré, cémentite sphéroidale (taille moyenne 20 nm) dans
une matrice de ferrite, est celui d’un échantillon recuit & 670°C & une vitesse de chauffe de
1°C/s puis trempé. La composition intiale de la cémentite mesurée par MET (EDX), est de
30% Mn. Les simulations décrivent les résultats de maintiens isothermes a 720°C jusqu’a des
durées de 300 s par chauffage depuis 670°C a une vitesse de 1°C/s. L’influence des paramétres
temps et température de maintien est étudiée. Il est montré qu’Al n’a pas d’influence sur la
cinétique de croissance de 7.

Pour notre étude, il s’agit de décrire I’évolution de la croissance de l'austénite pour des
longues durées de maintien pour des alliages du systéme quaternaire Fe-Mn-Al-C et de confir-
mer les durées de maintien isotherme choisies pour la caractérisation de 1’équilibre thermo-
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dynamique. Différentes approches ont été employées pour la modélisation, qui sont décrites
dans les paragraphes qui suivent.

3.3.4 Approche 1 : Modélisation de la formation de ’austénite a partir de
la martensite

a Choix des paramétres pour le modéle

Nous allons étudier I’évolution des phases dans l'alliage A5 de composition Fe-5.1Mn-
2.09A1-0.2C, laminé a chaud a 1150°C puis trempé, chauffé jusqu’a 800°C avec des temps de
maintien allant jusqu’a 120 jours. La cémentite n’est pas prise en compte dans cette approche.

Description de la microstructure initiale :

La microstructure observée, aprés le laminage & chaud et la trempe, est une martensite en
lattes (voir Section Figure . Des analyses EBSD (Figure ont été effectuées afin
d’obtenir l'orientation cristallographique des lattes de martensite et leur dimension caracté-
ristique. Il est possible qu’une couleur corresponde & un paquet de lattes de martensite et non
pas & une latte unique. La distribution statistique des largeurs de ces lattes de martensite est
représentée sur la Figure Il vy a un nombre important de lattes comprises entre 2 et 4
pm de largeur. Et on peut noter que trés peu sont supérieures a 10 um de large. A partir de
ces mesures, la taille caractéristique choisie pour la cellule de calcul est de 3 um.

Figure 3.24 — Clichés EBSD d’'un échantillon de la nuance A5 aprés laminage a chaud a
1150°C et trempe

Déclaration des phases :
Pour les calculs, la martensite est assimilée a de la ferrite (structure cristallographique
cubique centrée). En effet, la martensite n’est pas décrite dans les bases de données cinétiques.

Cependant, la diffusion dans la martensite est différente & cause des défauts de structure et de
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Figure 3.25 — Répartition des largeurs des lattes de martensite déduites des images présentées

en Figure

la déformation conduite par le changement de la structure cubique en tétragonale. Dimitrieva
et al. [130] ont proposé une modification de la description des paramétres cinétiques de la
ferrite. Ces auteurs ont montré que la diffusion de Mn dans la martensite est plus élevée
que dans la ferrite. Ils ont proposé de multiplier les mobilités de Mn par un facteur 45 pour
reproduire les résultats des analyses chimiques quantitatives (par sonde atomiques) de part
et d’autre d’une interface martensite / austénite (jusqu'a 27% Mn dans la zone interfaciale
de 20 nm pour v et 3%Mn du coté de la martensite, aprés un recuit de 50 h a 450°C pour un
acier & 12.2% Mn). D’autres données pour d’autres compositions d’alliages seraient cependant
nécessaires pour pouvoir redécrire en conséquence les paramétres de mobilité de Mn dans la
martensite.

Au cours des calculs, Iausténite peut germer & la surface de la martensite. Nous la dé-
clarons comme "inactive" au début de la simulation, c’est-a-dire qu’elle ne germera et ne se
développera que lorsque la force motrice de germination sera suffisante (typiquement, supé-
rieure & une valeur prédéfinie de 107°RT J/mol).

Principe du calcul :

Le systéme considéré est un systéme fermé constitué d’une cellule de taille fixée qui
contient deux régions dans lesquelles le probléme de diffusion est traité, chacune représentant
une phase, austénite et martensite respectivement. La taille de ces régions peut croitre ou
diminuer au cours du temps. Les deux régions sont séparées par une interface mobile, au
niveau de laquelle on fait I’hypothése d’équilibre local. Pour une transformation de phases
entre une phase « et une phase adjacente (3, le bilan de masse conduit & I’équation des bilans
de flux a l'interface mobile :

Ji = Jkﬁ =% — V'Bcg

k=1,.n
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Va

: vitesse de migration de l'interface mesurée dans le référentiel local attaché & la phase
¢y : concentration en élément k dans la phase a proche de I'interface

Jit - flux de diffusion de chaque coté de I'interface

En supposant qu’un équilibre local est atteint au niveau de l'interface, on peut alors ré-
soudre les équations de diffusion dans chaque phase puis calculer la vitesse de migration de
I'interface. La Figure montre un exemple d'un équilibre local dans un systéme binaire
avec la croissance de la phase a dans la phase S & une température donnée. L’hypothése
d’équilibre local implique qu’il n’y a pas de différence de potentiel chimique au sein de la
phase (égalité des potentiels chimiques de chacun des éléments : u;) et que la composition
en chacun des éléments du systéme considéré est évaluée a partir des données thermody-
namiques. La vitesse de transformation est alors controlée par le transport d’éléments au
travers de l'interface sans prendre en compte des effets liés & la courbure d’interface ou aux
contraintes élastiques : ¢’est le modele avec interfaces mobiles (Figure [3.27).

777

o

T

Figure 3.26 — Equilibre local dans un systéme binaire [I19]. A gauche : profil de concentration.
A droite : diagramme de phase

Résolutiondu Vitesse de déplacement
bilan de flux de l'interface
Résolution des Condition
équations d'équilibre local

N

Coefficients de
diffusion

/

Mobilités Enthalpie libre
1
BASE DE DONNEES

Cinétiques Thermodynamique

Figure 3.27 — Schéma de calcul pour un modéle avec interface mobile

Par référence & la microstructure observée, le probléme est traité selon une géométrie
plane. La Figure schématise les paramétres choisis pour le modéle.
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transformationa’ > vy
3 um (Lattes i:le martensite)

| |

= Température : 800°C
— t=0 = Composition initiale de la phase CC:
W(Mn) = 5,1%, W(AI) = 2,09%, W(C)= 0.2%

Figure 3.28 — Schématisation des conditions utilisées pour la modélisation dans le cas de
Papproche 1 (transformation o’ — )

cfc
inactif

b Reésultats

La comparaison entre les données expérimentales et les résultats calculés par ce modéle
est présentée sur la Figure pour I’évolution de la fraction d’austénite en fonction du
temps et sur les Figures [3.29D] [3:29q et [3.29d] pour ’évolution de la concentration en C,
Mn et Al en fonction du temps. L’évolution de la fraction d’austénite peut se décomposer en
plusieurs régimes, que nous retrouvons dans les modélisations proposées par plusieurs auteurs
[125] [127] [128] sur d’autres compositions d’alliages.

Les étapes observées correspondent a différents phénomeénes (Figure :

— Avant le point 1 : la proportion d’austénite qui se forme entre les lattes de martensite
croit rapidement jusqu’a environ 48%. La croissance de 'austénite est controlée par
la. diffusion rapide de C dans la ferrite puis dans l'austénite. La composition en C
est quasiment uniforme dans chacune des phases. C’est une étape de diffusion sans
partition (NPLE : Non Partitioning Local Equilibrium).

— Entre les points 1 et 2 : c’est un régime ol la croissance de ’austénite est controlée
par la diffusion de Mn et Al (PLE : Partitionning Local Equilibrium) La variation de
la fraction d’austénite est alors marquée par un point d’inflexion puis croit rapidement
jusqu’a un maximum d’environ 80%. Les profils de concentration (Figure |3.30)) pour
150 s de maintien mettent en évidence un partage de Mn et Al entre la ferrite et
I'austénite avec un pic de concentration proche de l'interface, la diffusion de Mn et Al
dans « étant plus rapide. La teneur en C dans v diminuent trés vite, 43% au point 1
et 24% au point 2 (Figure . Les profils de concentration en Mn et Al (Figures
et at=1,7.10% s (point 2), lorsque la fraction d’austénite approche sa

valeur maximale, montrent que la concentration en Mn et Al dans « n’est pas uniforme.

— Entre les points 2 et 3 : Le maximum de fraction d’austénite au point 2 ne correspond
pas a la valeur d’équilibre. On observe toujours un gradient de concentration en Mn
et Al tant que la fraction d’austénite décroit jusqu’au point 3. La fraction d’austénite
atteint alors sa valeur d’équilibre de 68%, conforme au calcul thermodynamique. La
concentration en Mn et Al, au bout d'un temps de maintien de 1,7.105 (~ 20 jours),
est alors uniforme dans les deux phases. Entre les points 2 et 3, les teneurs en Mn et Al
ont évolué dans la ferrite de 3.11% a 2.9% et de 2.5% a 2.55% respectivement, et dans
Pausténite de 6.41% a 6.13% et 1.8% a 1.87% respectivement. Pour la configuration
et la taille modélisée (3 pm), cela correspond a une largeur d’austénite formée de 2
pm a ’équilibre.
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Figure 3.29 — Résultats des calculs selon les conditions décrites en Figure . Evolution en
fonction du temps (a) de la fraction d’austénite et (b) de la concentration en C, (c) en Mn
et (d) en Al a l'interface o/ avec comparaison des données expérimentales établies sur des
échantillons de la nuance A5 recuits & 800°C pendant des durées variant entre 1 h et 4 mois.
Les traits pointillés horizontaux représentent les compositions initiales en C, Mn et Al.

Nos résultats expérimentaux sont superposés avec les calculs en Figure [3:29] Les concen-
trations mesurées en Mn, Al et C dans 'austénite et dans la ferrite sont relativement en
bon accord avec les calculs. Nous confirmons expérimentalement que la fraction volumique
d’austénite passe par une valeur maximum avant de décroitre & sa valeur & I’équilibre ther-
modynamique pour de longs temps de maintien. Expérimentalement, le maximum de fraction
d’austénite est de 85% (83% par le calcul) pour un temps de maintien a 800°C de 6h (~ 30
min par le calcul) et I'équilibre est atteint au bout d’une vingtaine de jours (20 jours par
le calcul), la fraction d’austénite valant alors en moyenne 70% (68% par le calcul) avec une
variation de + 3% entre 20 et 120 jours de maintien.
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Figure 3.30 — Profils de concentration calculés de (a) C, (b) Mn et (c¢) Al en fonction de la
distance dans la cellule pour la nuance A5 a une température de 800°C pour différents temps
de 3.1072 5, 150 s, 1.7.10% s et 1.7.10° s correspondant aux points 1, entre 1 et 2, 2 et 3 de

la Figure [3:29] Les traits pointillés horizontaux représentent les compositions initiales en C,
Mn et Al

83



Chapitre 3. Evolution microstructurale

Le changement du sens de déplacement de l'interface peut s’expliquer par la diffusion
des espéces substitutionnelles Mn et Al plus lente dans v que dans « (Figure , pour
atteindre la valeur d’équilibre.

L’existence d’un maximum de fraction d’austénite, avant d’atteindre la valeur d’équilibre,
a été noté par Wei et al. [125] dans des alliages Fe-0.1C-3Mn-1.5Si (Figure et par Luo
et al. [128] dans des alliages Fe-4.72Mn-0.2C (Figure a partir de modélisations réalisées
mais cependant, comme expliqué dans la section [3.3.3] ce maximum n’est pas directement
observé a partir de leurs mesures expérimentales.

-14.0 1 1 1
-14.5 ferrite 7

T

-16.5
-16.0 I

austénite |

T T T
0 0.05 0.10 0.15 0.20
X(Al) ou x(Mn)

Figure 3.31 — Coefficient de diffusion de Mn et Al dans la ferrite et I’austénite & 800°C de la
nuance A5. D est en m?/s.

¢ Influence des paramétres choisis pour le calcul sur les résultats de
modélisation

— Influence de la taille de cellule : Des calculs ont été effectués pour une taille de cellule
comprise entre 1 et 10 um (Figure . Cela correspond & la répartition préféren-
tielle des largeurs de lattes de martensite caractérisées en Figure [3.25] Le maximum
est déporté vers des temps plus courts et la valeur d’équilibre est atteinte plus rapide-
ment lorsque la taille de la cellule diminue sans qu’il y ait une influence sur la fraction
d’austénite maximale.

— Influence des teneurs en C de la composition initiale : On a cherché a évaluer, par le
calcul, I'influence des fluctuations possibles en C car ces teneurs étant faibles, I'incer-
titude de mesure est plus importante. Les calculs ont été faits pour une teneur en C
comprise entre 0.18 et 0.22% (Figure [3.33). On observe une différence de 0.6% entre
les valeurs sur la fraction d’austénite maximale et a I’équilibre. Dans le cas de 0.18C,
la fraction d’austénite a I’équilibre est de 65% et pour 0.22C de 71%.

— Influence des teneurs en Al et Mn de la composition initiale : La Figure montre
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3.3. Modélisation cinétique de la croissance de I'austénite

les calculs réalisés pour des teneurs en Al de 2.05, 2.09 et 2.15%. La dispersion observée
en Al est de moins de 2% pour un écart de 0.05% sur la composition en Al.

Des calculs ont été également effectués pour une teneur en Mn de 5.05, 5.1 et 5.15%
(Figure . On remarque que les valeurs & I’équilibre de la fraction d’austénite cal-
culée sont de 68 et 69% pour 5.05 et 5.15% de Mn. La différence observée est de moins
de 1% par rapport au résultat calculé pour la nuance A5.

L’incertitude sur les valeurs dosées des différents éléments d’alliages pour la nuance A5
n’est donc significative que pour C.
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0,5
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0,1
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Figure 3.32 — Influence de la taille de cellule.

d Synthése sur approche 1

Cette approche est basée sur un modéle simplifié mais qui permet de comprendre les
mécanismes et de conforter les observations expérimentales en composition et en fraction de
phases. On remarque que la cinétique de formation des phases est fortement influencée par
la taille de cellule choisie. Les variations de la teneur en C dans la gamme des incertitudes de
mesures, de ordre de 0.04% en C, impacte d’environ 0.6% la valeur de la fraction d’austénite
maximale et & 1’équilibre.

Par extension, ce modele est appliqué a deux autres nuances Al et A2 (alliage du groupe
1), pour lesquelles nous avons observé la méme structure martensitique aprés laminage a
chaud et trempe et qui présentent une structure biphasée o et o aprés recuit a 800°C et
trempe. Les calculs sont regroupés sur la Figure [3.36] Le temps de maintien choisi pour
la nuance A5, d’environ 20 jours selon l’analyse précedente, est représenté par une droite
verticale. Les calculs conduits sur les nuances Al et A2 justifient ce temps de maintien pour
ces deux nuances également. La valeur de la fraction d’austénite & I’équilibre pour la nuance
A2 est de 91% (96% expérimentalement) et de 45% (51% expérimentalement) pour la nuance
Al.
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Figure 3.33 — Influence des teneurs en C dans la gamme d’incertitude des mesures.
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Figure 3.34 — Influence des teneurs en Al dans Figure 3.35 — Influence des teneurs en Mn dans
la gamme d’incertitude des mesures. la gamme d’incertitude des mesures.

3.3.5 Approche 2 : Prise en compte de la formation / dissolution de cé-
mentite

a Choix des paramétres du modéle

La vitesse de chauffe dans les fours a résistance est d’environ 0.5°C/s; ce qui est relative-
ment lent. Dans la section [3.2] nous avons pu observer sur les microstructures d’échantillons
d’alliages de nuance A5, la présence de batonnets de cémentite de largeur 10 4 50 nm (Figure
3.14)) entourés de martensite aprés chauffage & 530°C suivi d’une trempe. La dissolution de
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Figure 3.36 — Comparaison des résultats calculés a 800°C sur les nuances Al, A2 et Ab.

la cémentite, enrichie en C et Mn, peut constituer une zone de précipitation préférentielle de
lausténite, qui peut donc se développer a 'interface cémentite / martensite.

Une modélisation simplifiée, se rapprochant du modéle proposé par Luo et al. [128] et
résumée en Figure[3.37] est considérée dans cette deuxiéme approche pour laquelle on décrit
la dissolution de la cémentite au profit de 'austénite. La géométrie cylindrique est dictée
par la morphologie en batonnets observée pour la cémentite. Un tube d’austénite (déclarée
comme phase active) entoure la cémentite et des tailles d’anneaux de 7 entre 2 et 100 nm ont
été considérées. La composition de la cémentite est tirée de I’étude de Emo et al. [124] qui
ont dosé la cémentite dans un échantillon d’'un alliage Fe-5Mn-2A1-0.2C (nuance A5) aprés
recuit & 670°C, et mentionne des teneurs de Mn de ordre de 30%. L’étude de Luo et al. [128]
considére une teneur en Mn de ordre de 10%.

Nous prenons en compte Al et Mn dans la description thermodynamique de la cémentite
(AlLFe,Mn)3C dans la base PrecHiMn. Les parameétres de mobilités de Mn et Al dans la
cémentite ont été introduits dans la description cinétique [124]. Cependant il n’y a pas de
données expérimentales pour caler ces parameétres, aussi les valeurs attribuées résultent d’un
choix arbitraire.

b Reésultats

Les résultats obtenus sont présentés en Figure [3.38 La dissolution de la cémentite n’est
pas effective pour une largeur d’austénite de 2 nm. Lorsque la largeur du tube d’austénite
est fixée a 100 nm, la dissolution de la cémentite est d’autant plus rapide que le diamétre
de cette derniére phase diminue (autour de 1073 s pour une taille de 10 nm et plus de 10%
s pour une taille de 50 nm). La dissolution est aussi accélérée par des teneurs en Mn de la
cémentite moins élevées.
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dissolution cémentite = v

= Température : 800°C
*  Composition cémentite : W{Mn) = 10-30%, W(Al) = 0,001%

10a 50 nm

Figure 3.37 — Schématisation des conditions utilisées pour la modélisation de 'approche 2.
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Figure 3.38 — Simulation de la dissolution de la cémentite 8 au profit de 'austénite pour une
température de 800°C. Traits pleins : 10% en Mn dans la cémentite. Traits pointillés : 30%
en Mn dans la cémentite. Diameétres des batonnets de cémentite de 10 et 50 nm.

Des essais en bain de sels réalisés selon le méme protocole que décrit dans le paragraphe
ont permis d’obtenir des échantillons recuits & 800°C pour des temps trés courts de
10 s (Figure , depuis un état initial trempé a 530°C (rampe a 0.3°C/s jusqu'a cette
température). On observe sur les images MEB de petits précipités qui correspondraient a la
cémentite et qui ne sont pas plus présents dans I’échantillon maintenu 100 s (Figure. Ceci
conforte qualitativement les résultats du calcul selon lesquels 6 est encore présent pendant le
maintien isotherme puis se dissout progressivement.

Néanmoins, des caractérisations supplémentaires seraient nécessaires pour préciser 1’évo-
lution de la taille des précipités entre les températures de 530°C et les premiers instants de
maintien isotherme & 800°C, et la composition de la cémentite.
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De la méme fagon, Luo et al. [131] ont observé dans un acier Fe-0.17C-4.72Mn, chauffé
a 300°C/s jusqu’au domaine intercritique a 650°C une durée maximum de 5 min depuis
un état martensitique, la formation de cémentite puis la formation d’austénite a Iinterface
cémentite / ferrite en méme temps que la dissolution progressive de la cémentite. Les vitesses
de chauffage sont nettement plus importantes que dans notre étude.

Figure 3.39 — Images MEB en électrons secondaires pour un échantillon de la nuance A5
800°C maintenu 10 sec a 800°C - Finition Nital 2%.

¢ Synthése sur ’approche 2

Cette approche est un modeéle simplifié qui rend compte du développement de v a l'in-
terface de 6 qui se forme lors de la montée en température. On obtient une description
préliminaire de la dissolution progressive de 6 sur le palier isotherme a 800°C. Ce modéle
dépend de la taille et la composition de 0, et ce sont des données que nous n’avons pas carac-
térisées expérimentalement. Il faut prendre en compte l'autre interface v/a non décrit dans
ce modéle, en plus de U'interface 6/+.

3.3.6 Approche 3 : Modélisation de la formation de ’austénite a ’interface
cémentite / martensite

a Choix des paramétres du modéle

Le principe de calcul est le méme que dans le cas de 'approche 1. L’austénite, entre la
cémentite et la ferrite, est considérée comme phase "active" de largeur trés faible (2 nm) pour
éviter des problémes de convergence. Le rayon total choisi représente la distance moyenne
entre les particules de cémentite. La composition de la cémentite, de 'ordre de 30% Mn et
1.1073%, est celle mesurée par Emo et al. [124], comme vu dans I'approche 2. La taille de la
ferrite est déterminée par un bilan de masse. La Figure [3.40| résume les conditions utilisées.

b Reésultats

La fraction d’austénite formée en fonction du temps de maintien & 800°C est présentée
en Figure [3.41] Les résultats obtenus apres recuit en bain de sels a partir d'un état cémentite
/ martensite (issu de la trempe aprés chauffage interrompu & 530°C) et apreés recuits en four
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transformationa’ + cem = v

cfc = Température : 800°C

active \ *  Composition initiale :
Cémentite :50 nm

t=0 W(Mn) = 30%, W({Al)=0.001%
Austénite:2 nm
W(Mn)=10-2%, W(Al)=1.10%%, W(C)=0.2%
cfc ©>0 Ferrite:250 nm

W(Mn)=4,88%, W(Al)=2%, W(C)=0,17%

Figure 3.40 — Schématisation des conditions utilisées pour la modélisation dans le cas de
I’approche 3

classique a partir d’'un état martensitique sont superposés. Ces deux séries d’expériences cor-
respondent & deux distributions de I’évolution des fractions de phases, qui montrent chacune
une augmentation de la fraction d’austénite jusqu’a un maximum puis une décroissance jus-
qu’a la valeur d’équilibre. La fraction d’austénite maximale est moins élevée et déportée vers
des temps plus courts dans le cas des expériences conduites en bain de sels. Une différence
entre les deux types d’expériences est la vitesse de chauffage, bien plus élevée dans le cas
d’un bain de sels (de 'ordre de 100°C/s) que dans le cas d’un four classique (de 'ordre de
0.5°C/s). La modélisation proposée (Figure représente mieux le cas des recuits en bain
de sels car elle représente un maintien immeédiat & la température considérée.

100 bain de sels Four classique
5 16 | .
%0 1ios 100s min min 6; Hour
s0 ® ¢ ¢ % 1 % o'
¢ 4

® 70 - 3 : %
P e -
% 120 jours
8 60 -
o
L]
T 50 -
|
0 :
£ 40 - : o
g :
[s] e e e e e e e e e e e e e = e = e -
g w0 1 T

20 ﬂ] o

il o & 3
D s
10 - 3
0 T T 3 T T T T

1.0E-04 1.0E-03 1.0E-02 1.0E-01 1.0E+00 1.0E+01 1.0E+02
Temps de maintien (en jours)

Figure 3.41 — Comparaison des fractions de phases dans les phases martensite et ferrite en
fonction du temps de maintien pour des échantillons de la nuance A5 entre des recuits en
bains de sels et fours & résistance & 800°C. Traits pointillés : données calculées a 1’équilibre.
Symboles : données expérimentales obtenues par analyse d’images.

La dissolution de la cémentite est représentée sur la Figure [3.43] au cours du temps lors
du maintien isotherme & 800°C. On observe la disparation de # au bout d’une seconde. La
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3.3. Modélisation cinétique de la croissance de I'austénite

10 L I I L

Bainde sels Fourclassique

S { i

Y,

0.9+
0.8-

0.7-
120 journs

._,
o
v
-
=l
-
i o g

0.6+

05+

04 -

0.3+ o

Fraction d'austénite

10" 104 102 10° 10° 10* 108 108 100

Temps(s)

Figure 3.42 — Résultats des calculs selon les conditions décrites en Figure [3.40l Evolution en
fonction du temps de la fraction d’austénite avec comparaison des données expérimentales

établies sur des échantillons de la nuance Ab recuits en bains de sels et en fours classiques &
800°C.

fraction d’austénite augmente trés rapidement (de 0 & 40% soit presque 50% de sa valeur)
alors que la fraction volumique de cémentite ne varie quasiment pas (de 45 a4 43%). Il y a
un échange de C entre v et a. La deuxiéme partie d’augmentation trés rapide de la fraction
d’austénite est simultanée avec la dissolution rapide de € suite a un échange de Mn.

¢ Synthése sur ’approche 3

L’accord entre les calculs et les données expérimentales reste imparfait mais de nombreux
paramétres & estimer sont nécessaires pour le calcul. Certains pourraient étre affinés, tels que
la composition et la taille de cémentite, et d’autres sont plus délicats & quantifier, comme
I’austénite a 1’état initial.

La vitesse de chauffage serait un paramétre a prendre en compte lors des modélisations
au vu de l'influence sur l'allure des données expérimentales.

Cependant cette approche rend compte qualitativement de la formation et plus généra-
lement des étapes de formation de la microstructure. Les calculs permettent de confirmer
les observations expérimentales d’'un maximum de fraction de phases avant I’obtention de
la valeur d’équilibre. De plus elle permet de prendre en compte le déplacement des deux
interfaces 0/~ et v/a dans la croissance de l'austénite. Ces résultats soulévent une problé-
matique concernant le déroulement de la germination de 7, qui est supposé dans les calculs &
linterface 6/ mais pourrait peut-étre se produire aussi entre les lattes de o/ ce qui était I'hy-
pothése du modéle 1. La prépondérance de I'un ou 'autre des sites de germination implique
des caractérisations plus fines par MET.
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Chapitre 3. Evolution microstructurale
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Figure 3.43 — Evolution en fonction du temps de la fraction de cémentite selon les conditions
décrites en Figure [3.40]

3.4 Synthése

Ce chapitre a permis de déterminer le temps de maintien minimum de 17 jours, lors d’un
recuit & 800°C sur des échantillons des nuances Al, A5 et B4, afin de considérer avoir atteint
I’état d’équilibre. Ce résultat a été déterminé par les données en composition et les fractions
de phases en fonction du temps de maintien obtenues sur ces trois alliages pour des durées
allant jusqu’a 4 mois de maintien.

Une analyse de la formation des phases & partir de ’état martensitique a été réalisée sur
des échantillons de 'alliage A5 afin de comprendre les transformations de phases qui se pro-
duisent lors d’une montée en température jusqu’a 800°C a des vitesses de 'ordre de 0,5°C/s
ou 100°C/s. Ainsi il a été mis en évidence la formation puis la dissolution de cémentite lors
de la rampe en température et pendant les premiers instants du maintien isotherme, suivi par
la formation des grains de ferrite dans une matrice martensitique, a partir d’une martensite
restaurée, pour des temps de maintien supérieurs & 15 min.

Une description cinétique a été proposée pour appuyer I’évolution expérimentale des frac-
tions de phases des échantillons de la nuance A5 dans le domaine intercritique a+-y. L’intérét
des calculs est de modéliser la répartition de C et des éléments substitutionnels. Néanmoins,
les calculs nécessitent des hypothése fortes. Par exemple, les calculs ne prennent pas en
compte les spécificités de la martensite dans les données cinétiques puisqu’elle est assimilée
a la ferrite.

Une premiére approche simple a permis de mettre en évidence trois étapes dans la crois-
sance de 'austénite durant la transformation de la martensite a 'interface /7y et qui consiste
en : la croissance initiale de v sans partition avec la diffusion de C, une croissance controélée
par une diffusion avec partition des éléments Mn et Al jusqu’a un maximum, et puis une
diminution de la fraction d’austénite avant d’atteindre I’équilibre. Ce maximum avant 1’état
d’équilibre est di a la diffusivité de Mn plus importante dans la martensite avant de se sta-
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3.4. Synthése

biliser. Ces calculs confirment qualitativement nos résultats expérimentaux. Une deuxiéme
approche a permis de montrer 'influence importante de la composition et de la taille de cé-
mentite dans les calculs. La troisiéme approche tient compte des deux interfaces 6/ et v/«
mais elle nécessite une caractérisation plus approfondie des conditions initiales.
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Chapitre 4. Etude expérimentales des équilibres de phases

Cette partie est centrée sur la détermination expérimentale des équilibres de phases dans
le coin riche en Fe du systéme quaternaire Fe-Mn-Al-C.

La caractérisation des phases (microstructures, structures cristallographiques des phases
présentes, composition des phases en présence...) sera présentée et illustrée par des exemples
typiques. Ensuite une représentation graphique des isothermes sera proposée. Et enfin une
comparaison avec les calculs thermodynamiques sera faite.

4.1 Caractérisation des phases en équilibre aprés traitements
thermiques

Des échantillons des 13 compositions d’alliages clefs, choisies dans le chapitre [2| ont été
recuits & quatre températures 700, 800, 900 et 1000°C pendant une durée de maintien d’au
moins 17 jours puis trempés a l'eau (Tableau . Les compositions d’alliages sont classées
dans ce tableau par groupes de nuances, définis selon la microstructure initiale observée apres
laminage a chaud & 1150°C puis trempe (section du chapitre . Chaque échantillon ainsi
traité thermiquement a été systématiquement caractérisé par MEB, DRX et microsonde.

4.1.1 Identification des phases

Les phases identifiées dans chaque cas sont rassemblées dans le Tableau [4.2]

Groupe Ref. Structure brute* 700°C | : 800 C : | - 200°C | 1000°C
Durée de maintien isotherme (en h)
Al o - 408 408 408
A2 o 408 408 408 -
1 :a'(l
o (lattes)| o 408 720 408 ;
A4 o + o 408 408 408 408
A7 a+y 408 408 408 408
B4 a+y 408 720 720 408
2:aty B6 at+y 408 408 408 408
A6 a+y+a 408 408 408 408
B3 at+y+a 408 408 408 408
3:y+a B7 y+a 426 408 408 408
(plaquettes) B8 y+a 426 408 408 408
A8 a+y+x 408 408 408 408
4:a+y+x
B9 at+y+x 408 408 408 408

*11 s'agit de la microstructure observée aprés laminage a chaud a 1150°C puis trempe

Tableau 4.1 — Traitements thermiques effectués pour les températures 700, 800, 900 et 1000°C
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4.1. Caractérisation des phases en équilibre aprés traitements thermiques

Groupe Ref. Structure brute 700°C 800°C 900°C 1000°C
Al o - o+a o+a a
A2 o a+a a+a o -
1 : o (lattes)
AS o ata+y a+a a+a -
A4 o +a oty a+a a+a o+a
A7 aty o+xK o+K oty aty+ad
B4 aty o+xK o+K oty oty
2:a+y B6 aty o+K o+K oty oty
A6 at+y+a atk(+y?) at+y at+ao +y o+o
B3 at+y+a aty+x a+y oty a+a +y
3:y+a B7 y+o aty+x aty+x at+a +y a+a +y
(plaquettes) B8 y+a o+K at+y+x a+y+K y+o
A8 at+y+x o+ K o+ K o+ K oty
4:at+y+x
B9 aty+tx ot+x o+x aty+x [oaty+ta+x

Tableau 4.2 — Phases identifiées aprés traitements thermiques. Les conditions de recuits sont
celles décrites dans le Tableau

4.1.2 Analyse en composition par microsonde

Les analyses quantitatives en composition réalisées a la microsonde (WDS) pour chaque
phase identifiée en fonction de la température de recuit sont regroupées dans les Tableaux [4.3]
et Certaines compositions de phases n’ont pas pu étre déterminées parce que ces phases
sont trop fines pour étre mesurables (largeur inférieure a 3 um). Ces données expérimentales
sont comparées aux résultats des calculs avec la base de données PrecHiMn.

Des échantillons des nuances A7 aprés recuit & 800°C, A8 aprés recuit & 900°C, B4 aprés
recuit & 800°C, B6 aprés recuit a 700 et 800°C et enfin B9 apreés recuit a 800°C présentent
expérimentalement une structure biphasée a + x alors que le calcul prévoit une structure
triphasée o + v + k. Pour des échantillons des nuances B3 & une température de recuit de
700°C, B7 aprés recuit & 800°C et B8 apres recuit & 900°C, trois phases a + v + k ont été
mises en évidence au lieu de respectivement o + v, v et a + k.

Nous regroupons les alliages en plusieurs catégories en fonction des microstructures ty-
piques observées apres recuit (Figure et Figure . Les alliages du groupe 1 avec les
teneurs les plus faibles en Mn et Al (inférieures a 5%) présentent une structure biphasée
a + o' ou a + v pour lalliage A4 recuit a 700°C. On observe le carbure x dés que la teneur
en Al est supérieure a 6%. Pour les alliages du groupe 2, ce carbure k n’est présent qu’en
dessous de 800°C, au contraire des nuances des groupes 3 et 4 ou il est observé pour des
recuits & 900°C dans des alliages a plus hautes teneurs en Al (> 8-9%) et en C (1%).
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(mass %)

Composition des phases (mass %)

(Fe bal.) Expérimental Calcul (PrecHiMn)
Rt Comp?smon - @ o' (ex-y) ou y ou a'+y K a Y K
- |__nominale |
cC Al Mn c Al Mn c Al Mn c Al Mn C Al Mn c Al Mn C Al Mn
800 | 0.00E+00 2.54 3.96 0.16 1.64 6.95 - - - | 2.986-03 242 3.44%175E-01 170 688} - - -
Al [0.08 2.10 4.98| 900 || 0.00e+00 2.74 3.91 0.06 1.90 5.79 - - - | 3.46E-03 2.59 3.4111.04E-01 194 5481 - - -
1000 - - - 0.03 205 5381} - - - - - - 1800E-02 210 4981 - - -
700 || 0.00E+00 1.35 3.02 022 0.85 7.24 - - - | 2.676-03 1.33 2.521290E-01 0.70 823} - - -
A2 [0.13 1.05 5.05| 800 || 0.00e+00 1.66 3.05 0.11 1.04 5.49 - - - | 3.056-03 1.58 2.551} 1.47E-01 1.00 5311 - - -
900 - - - 010 1.08 5291} - - - - - - 11.33E-01 1.05 505} - - -
700 (| 0.00E+00 3.44 411!® o046 231 9541 - - - | 3.04E-03 3.45 3.40 i 5.44E-01 2.65 10.42% - - -
800 || 0.00E+00 3.55 4.29 035 242 7.68 - - - | 499E-03 3.54 3.7413.50E-01 279 7.471%1 - - -
A4 |0.14 3.25 5.18
900 || 0.00E+00 3.66 4.37 022 262 6.57 6.99E-03 3.65 3.89 1 2.44E-01 293 6221} - - -
1000 || 0.00E+00 3.67 4.50 0.15 2.78 6.01 - - - | 1.036-02 3.73 4.10!2.02E-01 3.02 569! - - -
700 || 0.00E400 2.41 3331® 032 172 719} - - - | 3.79-03 238 2.64 1510E-01 1.63 8981 - - -
A5 [0.20 2.09 5.10| 800 || 2.59E-02 2.72 3.47 029 1.81 6.04 - - - | 5.11E-03 255 2.93}292E-01 187 6.13} - - -
900 || 0.00E+00 2.90 3.58 0.13 2.06 5.40 - - - - - - 1200E-01 209 5101% - - -
700 || 0.00E+00 5.37 4.69 * * * 1402 894 13.84|3.71E-03 6.09 3.50 } 9.37E-01 5.45 10.06} 4.65 13.24 5.39
800 || 0.00E+00 5.82 4.49!®W 077 451 8661 - - - | 7.356-03 6.18 3.851 7.04E-01 5.45 7.551 - - -
A6 |0.22 5.96 4.96
900 || 0.00E+00 5.81 4361@ 065 461 6941 - - - | 1.29-02 6.24 4.101588E-01 544 6531 - - -
1000 || 0.00E+00 5.92 4.55 0.59 477 6.39 - - - | 2.246-02 629 4.31}549E-01 542 604} - - -
700 || 0.00E+00 7.31 4.67 - - - 1275 9.48 10.65| 2.14E-03 7.32 4.96 - - - 1435 1328 6.01
800 || 0.00E+00 7.30 4.87 - - - 13.69 10.34 11.43| 7.36E-03 7.74 4.2118.31E-01 696 7.8613.86 3.24 1334
A7 |0.22 7.62 5.01
900 || 0.00E400 7.61 4.67!" 091 635 7.66 - - - | 1.456-02 7.87 433} 757E-01 697 677} - - -
1000 || 8.70E-03 7.53 4.721® 091 632 6971 - - - | 2.66E-02 790 4.521735E-01 6.88 6321 - - -
700 || 0.00E+00 8.35 4.58 - - - 13.13 10.53 11.09| 1.156-03 8.77 4.90 - - - 1375 1336 4.15
800 || 0.00E+00 8.34 4.64 - - - 1378 10.93 10.50| 5.09E-03 8.77 4.95 - - - 1364 13.37 3.45
A8 |0.22 9.04 4.86
900 || 0.00E+00 8.41 4.72 - - - 1351 1056 9.36 | 1.53E-02 9.10 4.53 | 8.76E-01 8.08 6.99 1 3.50 13.39 2.86
1000 || 0.00E+00 8.64 4.80{"Y 104 740 6.851% - - - | 2.99E-02 9.30 4.461%896E-01 8.12 6271} - - -
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(mass %)

Composition des phases (mass %)

(Fe bal.) Expérimental Calcul (PrecHiMn)
Composition ' '
o a' (ex-y) ou y ou o'+ K o K
RéF. inal T(°C) (ex-y) ouy Y Y
cC Al Mn c Al Mn C Al Mn c Al Mn C Al Mn C Al Mn C Al Mn
700 || 0.00E+00 5.74 567 i 051 475 1026} 412 9.34 16.43| 3.27E-03 6.17 3.94 | 874E-01 5.47 10.74%1 - - -
800 || 0.00E+00 6.23 54111% 084 483 9.98 - - - | 6.50E-03 6.28 4.45 1 6.57E-01 5.50 8.42 - - -
B3 | 0.30 5.93 6.26
900 || 0.00e+00 621 564 11% 062 491 871 - - - | 117602 638 483155801 553 7511 - - -
1000 || 0.00E+00 6.18 6.07 {? 051 501 837 - - - | 20902 644 519151801 551 7131 - - -
700 || 0.00e+00 7.72 5.71 - - - 396 10.29 15.67| 1.986-03 7.63 6.05 - - - 1442 1327 745
800 || 3.53E-02 7.84 6.01 - - - 3.79 10.72 13.95| 6.56E-03 8.14 5.09 } 8.09E-01 7.26 9.08 | 3.82 1335 3.84
B4 | 0.29 8.00 6.14
900 || 1.17e-02 827 57311 069 698 9.17 - - - | 1.38E-02 836 5.141 7.75E-01 7.36 7.87 - - -
1000 || 0.00E+00 8.13 5881 083 6.88 8.33 - - - | 2.636-02 8399 5.401% 7.70E-01 7.274 7491 - - -
700 || 0.00e+00 7.64 5.73 - - - 3.52 10.36 14.93| 2.06E-03 7.58 6.22 0.75 6.65 13.29% 4.48 13.27 7.939
800 || 0.00e+00 7.85 5.85 - - - 1402 1062 13.44| 6.49E-03 8.17 5.16 0.01 728 9.18 1% 3.82 1335 3.90
B6 | 0.33 7.96 6.47
900 || 0.00E+00 852 560:i™% 107 7.19 911 - - - | 1.36E-02 838 531 0.77 737 8091} - - -
1000 || 5.74E-03 820 5.84 i 089 6.89 8.39 - - - | 2.60E-02 8.43 5.59 0.77 729 774% - - -
700 || 3.88E-03 5.02 4.07 * * * * * * | 4.92E-03 554 262 1.03 5.00 864} 4.75 1322 4.48
800 || 0.00e+00 643 363 1% 111 533 7391431 1024 9.14 - - - 1.03 593 6251 - - -
B7 | 1.03 5.93 6.25
900 || 0.00e+00 735 3681? 109 6.05 6.45 - - - - - - 1.03 593 6251 - - -
1000 * * * 1@ 088 588 6.23 - - - - - - 1.03 593 625) - - -
700 * * * * * * * * * | 3.206-03 6.41 4.04 0.89 571 10.81% 4.60 13.25 5.89
800 || 0.00E+00 6.97 4.62 * * * 1443 1038 11.49| 8.02E-03 7.48 3.64 i 8.50E-01 6.76 7.04 1 3.89 1334 2.86
B8 | 1.12 7.45 6.47
900 || 0.00e+00 822 428i" 117 703 7.09 ! 3.81 10.79 8.42 - - - 1.06 731 6561 3.72 1336 2.68
1000 - - - 1@ 102 737 634 - - - - - - 1.12 7.45 6.47 - - -
700 || 0.00E+00 8.21 461 - - - * * * | 1.58E-03 819 6.25 - - - 1420 1330 6.74
800 || 0.00e+00 8.61 4.88 - - - 1408 11.18 11.18( 5.98E-03 8.50 5.92 0.80 7.52 10.18% 3.80 13.35 4.45
B9 |1.03 9.44 637
900 || 0.00E+00 846 5.06:" 099 724 821} 317 1047 9.63 | 1.47E-02 936 5.26 0.88 826 7.99 1} 3.51 1339 3.35
1000 || 0.00E+00 9.69 468 i@ 102 862 6.81 * * * | 3.15E-02 1035 4.86 1.01 9.02 6841335 1341 3.01
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Chapitre 4. Etude expérimentales des équilibres de phases

Laminage a chaud

Recuit :
1150°C
5
: Trempe | Trempe
aleau al'eau
, >
' Temps
Microstructure avant recuit G‘Il Microstructure aprés recuit
<5% Mn & Al R1)[
0,2%C

L1)| ¢

Figure 4.1 — Classement des microstructures observées aprés traitement thermique. Images
MEB en électrons rétrodiffusés.
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4.1. Caractérisation des phases en équilibre aprés traitements thermiques

G28& G3& G4

900°CB7 Fe-6,25Mn-5,93A1-1,03C
: TR AN

+ o’

Figure 4.2 — Suite du classement des microstructures observées aprés traitement thermique.
Images MEB en électrons rétrodiffuseés.
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Chapitre 4. Etude expérimentales des équilibres de phases

4.1.3 Microstructures caractéristiques
Un exemple caractéristique de microstructure observée aprés recuit, pour chacune des
catégories définies précédemment, est présenté en détail ci-dessous.
a Groupel:
Alliage biphasé o + o/

Les échantillons de la nuance A5 recuits 4 800°C sont caractéristiques de cette microstruc-
ture. L’image électronique en électrons rétrodiffusés correspondante est présentée en Figure
R1). Deux phases sont observées : « + o', avec une martensite sous forme de lattes. Une
seule phase est identifiée par analyse DRX (Figure , une phase cubique centrée (cc). Tl
n’est pas possible de différencier le pic de martensite o/ du pic de ferrite a en DRX (que ce
soit avec une source cuivre ou une source cobalt) car la teneur en C est trés faible dans ces
alliages, et donc la structure cristalline de la martensite obtenue ne se déforme quasiment
pas par rapport & une maille cubique centrée. La composition de la martensite dosée par
microsonde est représentative de 'austénite v présente a haute température et transformée
aprés trempe, parce qu’elle est issue de la transformation sans diffusion de ’austénite.
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Figure 4.3 — Diffractogrammes réalisés sur des échantillons de la nuance A5 en fonction de la
température de recuit. cc : cubique centrée, cfc : cubique face centrée.

Alliage biphasé o+«

La nuance A4 est classée dans le groupe 1 comme cas particulier au vu de la structure
aprés laminage & chaud qui est biphasée o + o’. L’échantillon recuit a 700°C présente une
structure biphasée a + v (Figures .R2 et . La phase v forme des grains plus ronds et
plus lisses et les analyses DRX (Figure confirment la présence d’une phase de structure
cubique face centrée (cfc) en plus d'une phase cubique centrée.

Alliage monophasé o’
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4.1. Caractérisation des phases en équilibre aprés traitements thermiques
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Figure 4.4 — Diffractogrammes réalisés sur des échan- Figure 4.5 — Images MEB en électrons rétrodif-
tillons de la nuance A4 en fonction de la température fusés d’échantillons de la nuance A4 apreés recuit
de recuit. cc : cubique centrée, cfc : cubique face cen- a 700°C. Finition Nital 2%.
trée.

L’échantillon de la nuance A2 recuit a 900°C est caractéristique de la microstructure o/
(Figure R3). C’est une martensite en lattes caractéristique par la présence de paquets de
lattes grossiérement paralléles. Cette microstructure monophasée n’a été observée que pour
une température de recuit de 900 et 1000°C.

Cas particulier, alliage A5 recuit a 700°C, o+ o + v

Sur un échantillon de la nuance A5 recuit & 700°C, on a pu observer une troisiéme phase
~ en plus de a+ o’ (Figure. Ces observations ont été confirmées avec les caractérisations
par DRX (Figure . 11 est possible qu’il y ait également ~ résiduel dans d’autres échan-
tillons mais cela reste difficile & observer par analyse MEB et ce n’est pas détectable par DRX
a cause des proportions trop faibles (< 2-3%).

Figure 4.6 — Images MEB en électrons rétrodiffusés d’échantillons de la nuance A5 apreés
recuit & 700°C. Finition Nital 2%.
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Chapitre 4. Etude expérimentales des équilibres de phases

b Groupe 2, 3 0ou 4:

Les groupes 2, 3 et 4 présentent les mémes ensembles de phases et sont présentés ci-
dessous.

Alliage triphasé a+v+ &

L’échantillon de la nuance B3 recuit a 700°C présente trois phases a + v + k (Figure
R5). 7y est sous forme de grains plus ronds et plus clairs. Le carbure & est la phase de contraste
noir car elle est plus riche en éléement léger (Al) et se présente sous deux formes, soit en grains
ronds qui sont environ deux fois plus petits que -y, soit en fins batonnets. Le carbure x est
identifiable également par analyse DRX (Figure [L.7), les thermogrammes présentent les pics
caractéristiques de faibles intensités.
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Figure 4.7 — Diffractogrammes réalisés sur des échantillons de la nuance B3 en fonction de la
température de recuit. cc : cubique centrée, cfc : cubique face centrée.

Un échantillon de la nuance A6 aprés recuit a 700°C présente trois contrastes chimiques
en MEB (Figure . Les grains de contraste noir pourraient correspondre & la phase x, la
matrice en contraste gris foncé peut étre associée a la ferrite «a et des grains de contraste plus
clair laissent supposer une phase . Or seulement deux phases sont caractérisées par DRX
(Figure , on observe les pics caractéristiques de la ferrite a et du carbure . Les grains de
contraste clair ne sont pas quantifiables a la microsonde car leurs dimensions sont trop petites
(entre 1 et 3 um de large). On atteint les limites de mesure de lappareil (poire d’interaction
de 1 pm3?). Une phase & contraste clair implique un enrichissement en élément plus lourd
donc dans notre cas en Mn, et par rapprochement avec les observations de I’échantillon B3
recuit a 700°C, on peut supposer que ces grains correspondent & de l'austénite.

Alliage biphasé o+

L’image d’un échantillon de la nuance A7 recuit & 700°C, en électrons rétrodiffusés, carac-
téristique de cette microstructure est présentée en Figure [4.11} On observe deux phases, une
phase & contraste sombre qui correspond au carbure k et une phase a contraste plus clair qui
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4.1. Caractérisation des phases en équilibre aprés traitements thermiques

(b) Zoom

Figure 4.8 — Images MEB en électrons rétrodiffusés d’échantillons de la nuance A6 apreés
recuit & 700°C. Finition OPU.
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Figure 4.9 — Diffractogrammes réalisés sur des échantillons de la nuance A6 en fonction de la
température de recuit. cc : cubique centrée, cfc : cubique face centrée.
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Figure 4.10 — Diffractogrammes réalisés sur des échan- Figure 4.11 — Images MEB en électrons rétrodif-
tillons de la nuance A7 en fonction de la température fusés d’échantillons de la nuance A7 aprés recuit
de recuit. cc : cubique centrée, cfc : cubique face cen- a 700°C. Finition Nital 2%.

trée, tc : tétragonal centré.

est la ferrite. Les analyses DRX (Figure permettent de caractériser également les deux
phases. La morphologie du carbure x est similaire avec celle observée dans la microstructure
de I’échantillon de la nuance B3 recuit & 700°C, c’est-a-dire que le carbure se présente sous
forme de batonnets fins ou de grains ronds.

Alliage biphasé o + v

L’échantillon de la nuance A7 recuit a 900°C présente une structure biphasée a+~ (Figure
R4) qui est confirmée par la caractérisation DRX (Figure4.10)). Les grains de 7 sont plus
clairs, plus ronds et entourés par la ferrite.

Alliage o + o' + 7

Cette structure est retrouvée sur les échantillons de la nuance A7 recuit a 1000°C (Figure
4.12)). Des grains d’austénite et de martensite sont visibles entourés de ferrite. v est plus
clair et o est sous forme de plaquettes et non plus de lattes comme nous avions pu observer
précédemment. Les caractérisations par DRX (Figure mettent en évidence des pics
propres & chacune de ces 3 phases. On remarque également que le pic de martensite est
différentiable du pic de ferrite. En effet, on peut voir des pics caractéristiques d’une phase
tétragonale centrée, de paramétres de maille a — 2.85 et ¢ = 3.05 A, qui correspondent & une
martensite ayant une maille plus déformée. Certains échantillons sur d’autres nuances recuites
présentent également ce type de martensite sous forme de plaquettes avec des paramétres de
maille similaires pour une structure tétragonale centrée, tels que les échantillons de la nuance
B7 recuits a 900°C (Figure R7) et 1000°C. La phase o’ est plus déformée parce qu’elle
est plus riche en C (proche de 1%). Lors des analyses par microsonde, la composition de la
phase v n’est pas distinguable de la composition de .

Alliage v + o/
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4.1. Caractérisation des phases en équilibre aprés traitements thermiques

Figure 4.12 — Images MEB en électrons rétrodiffusés d’échantillons de la nuance A7 apres
recuit & 1000°C. Finition OPU.

L’échantillon de la nuance B8 recuit & 1000°C présente une structure biphasée v + o
(Figure R8). Des grains d’austénite maclée sont entourés par la martensite o’ sous forme
de plaquette. Les analyses DRX montrent les pics propres & ces deux phases, de structure
cubique face centrée et tétragonale centrée. La martensite est trés similaire & celle observée
précédemment dans les échantillons de la nuance A7 recuits & 1000°C.

Les Tableaux 5] et [.0] regroupent les différents parameétres de maille obtenus sur les
échantillons recuits entre 700 et 1000°C pour les 13 nuances par caractérisation DRX. On
remarque que le parameétre de maille est aux alentours de 2.88 A pour les pics de structure
cc et de 3.61 A pour le pic de structure cfc pour les échantillons dans le groupe 1. Alors que
pour les échantillons des groupes 2, 3 et 4, ces paramétres de maille augmentent & 2.90 et
3.64-3.66 A respectivement. Les parametres de maille évoluent en fonction de 'enrichissement
en éléments d’alliages de la solution solide et cette évolution est confirmée au vu des données
en composition obtenues par dosage microsonde.
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Chapitre 4. Etude expérimentales des équilibres de phases

| 6 T°0) Paramétre de maille (A) : : Phase’s
cc | cfc | tc | k (pérovskite) || observées
brut 2.881 - - - o
700 - - - - -
Al 800 2.882 - - - oto
900 2.882 - - - o+a
1000 2.883 - - - o
brut 2.876 - - - o
700 2.875 - - - o+a
A2 800 2.877 - - - oto
900 2.878 - - - o
1 1000 - - - - -
brut 2.882 - - - o
700 2.879 3.606 - - ata+y
A5 800 2.882 - - - o+a
900 2.881 - - - oato
1000 - - - - -
brut 2.885 - - - o+a
700 2.883 3.618 - - oty
A4 800 2.883 - - - oto
900 2.883 - - - o+a
1000 2.885 - - - oatao
brut 2.895 3.658 - - oty
700 2.895 - - 3.784 ot+K
A7 800 2.896 - - 3.772 ot+xK
900 2.898 3.654 - - aty
1000 - a+y+ao
brut 2.900 3.659 - - oty
700 2.899 - - 3.783 ot+xK
B4 800 2.900 - - 3.770 otxK
900 2.904 3.668 - - oty
1000 2.900 3.662 - - oty
brut 2.900 3.660 - - oty
700 2.898 - - 3.780 otxK
2 B6 800 2.897 - - 3.769 ot+K
900 2.900 3.660 - - oty
1000 2.899 3.660 - - oty
1000 2.892 3.631 - - aty+ao
700 2.890 ? - 3.790 atk(y?)
A6 800 2.892 3.640 - - oty
900 2.893 3.636 - - ata+y
1000 2.895 - - - o+a
brut 2.895 3.637 - - aty+o
700 2.893 3.645 - 3.795 aty+x
B3 800 2.894 3.642 - - oty
900 2.894 3.642 - - oty
1000 2.895 3.634 - - ata+y

Tableau 4.5 — Parameétres de maille pour les différentes nuances selon le recuit appliqué.

108



4.1. Caractérisation des phases en équilibre aprés traitements thermiques

. Paramétre de maille (&) Phases
Groupe | ref T(°C) = = )
cc cfc tc | k (pérovskite) observées
a=2.866/c=
- . - +a
brut 3.6509 3.036 y+ao
700 2.889 - 3.634 3.79 oa+y+k
B7 800 2.895 - 3.650 3.77339 at+y+k
a=2.865/c=
900 2911 3.650 - +ao +
3.035 Ty
a=2.858/c=
1000 2.885 3.648 - +ao +
3 3.038 eroTy
a=2.846 /
brut - 3.662 - +a
u c=3.053 rre
700 2.893 - - 3.787 ot+xK
B8 800 2.893 - 3.650 3.771 at+y+k
900 2.899 3.659 - 3.760 at+y+x
a=2.858/c=
1 2. .662 - +a
000 885 3.66 3.067 vy+a
brut 2.899 - 3.663 3.770 at+y+K
700 2.898 - - 3.769 otxK
A8 800 2.900 - - 3.764 o+K
900 2.900 - - 3.757 o+K
1000 2.902 3.661 - - oty
4 brut 2.903 3.668 - - aty+xk
700 2.898 - - 3.775 ot+xK
B9 800 2.899 - - 3.765 ot+K
900 2.901 3.665 - 3.752 at+y+x
=2.858/c=
1000 2.903 3668 ° ; 067/ ¢ 3.740 at+y+atk

Tableau 4.6 — Paramétres de maille pour les différentes nuances selon le recuit appliqué
(suite).
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Chapitre 4. Etude expérimentales des équilibres de phases

4.2 Représentation graphique des isothermes

Une représentation graphique des conodes expérimentales est proposée en utilisant un
tétraédre régulier pour figurer les isothermes comme proposé dans le Chapitre [2], Section
Les compositions d’alliages des séries A et B & teneur constante en Mn sont situées dans les
sections & 5 et 6.5% Mn respectivement. Les conodes ne sont pas contenues dans ces plans,
¢’est pourquoi une symbolique est rajoutée pour la teneur en Mn : un symbole vide signifie
que la teneur en Mn de 'extrémité de la conode correspondante est comprise dans un plan
en Mn supérieur de 2 % par rapport au plan a 5 ou 6.5% Mn sur lequel il est tracé; sinon si
le symbole est plein, le point se situe dans un plan proche du plan a4 5 ou 6.5% Mn avec une
déviation comprise entre & 2% de Mn.

Les sections isothermes a 700, 800, 900 et 1000°C pour des teneurs constantes de 5 et 6.5%
Mn avec les projections des conodes expérimentales sont présentées sur les Figures
et Les Figures et sont un agrandissement de la zone encadrée sur les Figures
et [L.13respectivement. Pour plus de clarté, certaines conodes sont tracées en pointillés
(exemple de la conode correspondant & la nuance B6 aprés recuit a 700°C, Figure . Les
points en bleu ne correspondent pas a un alliage monophasé mais représentent la composi-
tion d’une phase d’un équilibre biphasé ou triphasé pour lequel le dosage de(s) (1”)autre(s)
phase(s) n’a pas pu étre effectué dans les conditions requises pour une analyse par microsonde.
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Figure 4.13 — Sections isothermes calculées a 5% Mn a (a) 700, (b) 800, (c) 900 et (d) 1000°C
en comparaison avec les données expérimentales établies projetées sur le plan & 5% Mn.
Symbole plein : déviation en Mn comprise entre 4+ 2% par rapport au plan de projection.
Symbole vide : déviation en Mn supérieure a 2% par rapport au plan de projection.
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Figure 4.14 — Agrandissement des zones encadrées sur les sections isothermes des Figures

4.13bf et pour Fe-5Mn-Al-C a (a) 800 et (b) 900°C.

4.3 Détermination expérimentale des fractions de phases

Les proportions de phases obtenues selon le protocole décrit dans la Section [2.3.5] Chapitre
sont regroupées dans les Tableaux et en fonction de la teneur en Mn, 5 et 6.5%
respectivement. Certaines proportions de phases n’ont pas pu étre déterminées (par exemple
I’échantillon de la nuance A7 recuit & 1000°C, ou encore I’échantillon de I’alliage B3 recuit
a 700°C...) par manque de contraste sur les micrographies. Sur les nuances présentant trois
phases, seule une des trois fractions de phase a pu étre déterminée. En effet, la méthode
d’analyse d’image, basée sur le principe de seuillage en fonction des niveaux de gris, implique
que deux phases ayant un contraste trés similaire se retrouvent confondues lorsqu’on traite
l'image en matrice binaire de noir et blanc. Il est montré dans le Chapitre [3] Section
qu’on peut assimiler les fractions volumiques et massiques.

Sur les échantillons des nuances de la série A (5% Mn) a 700°C, un écart important existe,
notamment sur la détermination de la phase majoritaire. Par exemple, le calcul thermody-
namique pour la composition d’un alliage A5 recuit & 700°C prévoit une proportion de phase
v & 38.8% qui est donc minoritaire alors que l’expérience montre cette phase (martensitique)
comme majoritaire a 59.3%.

Ces fractions de phases sont représentées en fonction des températures de recuit sur la
Figure Les fractions des phases martensitiques ou austénitiques, expérimentales et cal-
culées, sont représentées suivant différentes températures de recuit comprises entre 700 et
1000°C pour des échantillons des nuances A2, A4, A5 et A6. Les structures observées expé-
rimentalement sur ces échantillons sont résumées dans le Tableau [£.9l Ce sont des nuances
possédant une teneur en C trés similaire (entre 0.15 et 0.2% C) avec une variation de la
composition en Al de 1 & 6 %. Nous pouvons noter que la fraction de 'austénite (ou mar-
tensite) décroit avec 'augmentation de la teneur en Al, ce qui confirme ’effet alpha-géne de
cet élément. Les données obtenues sur les échantillons des nuances A2 et A5 montrent une
augmentation de la fraction de martensite jusqu’a 100%. L’accord entre les données expéri-
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Figure 4.15 — Sections isothermes calculées & 6.5% Mn a (a) 700, (b) 800, (c) 900 et (d)
1000°C en comparaison avec les données expérimentales établies projetées sur le plan a 6.5%
Mn. Symbole plein : déviation en Mn comprise entre &+ 2% par rapport au plan de projection.
Symbole vide : déviation en Mn supérieure a 2% par rapport au plan de projection.
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(mass %) Proportion de phases
(Fe bal.) Expérimental (surface %) Calcul (mass %)
Composition
Réf. nominale T(O)l| o v k + o Y K
C Al Mn
800 || 49.10! 50.90 - 0.36 | 55.191 44.81 -
Al ]0.08 2.10 4.98] 900 || 22.22} 77.78 - 0.63 | 24.04} 75.96 -
1000 - 100.00 - 0 0.00 1 100.00 -
700 || 23.23 76.77 - 0.89 | 55.741 44.26 -
A2 10.13 1.05 5.05| 800 || 4.43 } 95.57 - 0.35 ] 9.48 } 90.52 -
900 - 100.00 - 0 0.00 1 100.00 -
700 || 69.75! 30.25 - 2.34 | 74.661 25.34 -
800 61.45} 38.55 -
A4 10.14 3.25 5.18
900 || 57.651 42.35 - 0.52 | 44.701 55.30 -
1000 44.69! 55.31 - 1.08 | 32.241 67.76 -
700 || 40.73} 59.27 - 3.09 | 61.21} 38.79 -
A5 ]10.20 2.09 5.10| 800 || 28.52: 71.48 - 0.82 | 32.141 67.86
900 || 2.07 ! 97.93 - 1.25 | 0.00 1.00 -
700 * * 3.35 0.19 | 77.57% 22.24 } 0.19
800 |[93.21: 6.79 - 1.17 | 70.201 29.80 -
A6 | 0.22 5.96 4.96
900 || 81.50! 18.50 - 1.43 | 64.881 35.12 -
1000(| 83.15} 16.85 - 1.59 | 62.49} 37.51 -
700 || 95.19 - 4.81 0.07 | 94.99 - 5.01
800 || 96.50 - 3.50 0.08 | 76.881 22.29 1 0.83
A7 10.22 7.62 5.01
900 7190} 28.10 -
1000 7272 27.28 -
700 || 94.77 - 5.23 0.21 | 94.17 - 5.83
800 || 95.94 - 4.06 0.3 | 94.08 - 5.92
A8 | 0.22 9.04 4.86
900 || 95.98 - 4.02 0.6 | 82.85%1 1498 1 2.17
1000 78.051 21.95 -

Tableau 4.7 — Proportion des phases analysées aprés recuits dans des échantillons d’alliages
de la série A (teneur en Mn de 5%). Les durées de maintien isotherme sont spécifiées dans le
Tableau * . Phase trop petite ou micrographie pas assez contrastée pour étre caractérisée
par analyse d’images.
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4.3. Détermination expérimentale des fractions de phases

(mass %) Proportion de phases
(Fe bal.) Expérimental (surface%) Calcul (mass%)
Composition
Réf. nominale T(°C)|| « v k * o Y K
C Al Mn
700 65.911 34.09 -
800 54,40} 45.60 -
B3 [0.30 5.93 6.26
900 || 68.89:1 31.11 - 2.23 | 46.711 53.29 -
1000(| 77.01 22.99 - 2.4 | 45361 54.64 -
700 | 90.15 - 9.85 1.23 | 93.48 - 6.52
800 | 93.21 - 6.79 0.16 | 71.24\ 26.94 1 1.81
B4 [0.29 8.00 6.14
900 || 78.42 21.58 - 0.55 | 63.441 36.56 -
1000 64.551 3545 1 -
700 |{ 94.50 - 5.50 0.15 | 91.111 1.89 7.00
800 || 92.91 - 7.09 0.17 | 65.471 32.97 1+ 1.56
B6 [ 0.33 7.96 6.47
900 58.20} 41.80 -
1000 59.06} 40.94 | -
700 || 78.46 * * 0.6 |33.411 57.44 v 9.15
800 || * * 570 {035 | - ‘t10000% -
B7 [ 1.03 5.93 6.25
900 || 3.04 i 96.96 - 1.57 - 100.00 -
1000 - 100.00 -
700 || 75.01 - 24.99 0.9 |50.78% 30.87 | 18.35
800 || 81.79 * * 1.51 | 4.28 1 85.67 110.05
B8 |1.12 7.45 6.47
900 |( 92.64 * * 0.82 - 97.72 1 2.28
1000 - 100.00 - 0 - 100.00 -
700 || 78.35 - 21.65 | 0.46 | 75.53 - 24.47
800 || 74.06 - 2594 1+ 0.43 | 58.391 18.49 123,12
B9 [ 1.03 9.44 6.37
900 || 75.68 * * 1.94 | 31.87% 51.93 } 16.20
1000 12.081 81.96 i 5.96

Tableau 4.8 — Proportion des phases analysées aprés recuits dans des échantillons d’alliages
de la série B (teneur en Mn de 6.5%). Les durées de maintien isotherme sont spécifiées dans le
Tableau * . Phase trop petite ou micrographie pas assez contrastée pour étre caractérisée
par analyse d’images.
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mentales et calculées est satisfaisant. Dans le cas des échantillons de l'alliage A6, la fraction
d’austénite expérimentale passe par un maximum & 900°C mais la fraction calculée de ~
est surestimée d’environ 20%. Pour les échantillons de 'alliage A4, la fraction de v mesurée
augmente avec la température mais est inférieure d’environ 10% par rapport a ce que prévoit
le calcul.
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1 ;-------E—- s T Cale
m/ A 02C2Al Exp
[ 4
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Figure 4.16 — Fractions des phases o’ ou «y expérimentales en fonction de la température de
recuit pour des échantillons des nuances A2, A4, A5 et A6 (série A & 5% Mn) en comparaison
avec les données calculées avec la base de données PrecHiMn.

Tableau 4.9 — Phases observées expérimentalement sur des échantillons des nuances A2, A4,

Phases observées Température de recuit (°C)
700 800 900 1000
o+ A2,A5 | A2, A4, A5 | A4, A5 A6 | A4 AB
oty Ad AD
o A2

A5 et A6 recuit entre 700 et 1000°C.

116



4.4. Comparaison avec les calculs thermodynamiques

4.4 Comparaison avec les calculs thermodynamiques

Nous proposons dans ce paragraphe différents modes de représentation, pour discuter nos
résultats expérimentaux en comparaison avec les calculs. Nous détaillerons dans la section
suivante (4.5 tous les résultats liés au carbure k.

4.4.1 Représentation en trois dimensions

Les domaines de phases o + v et a 4+ k a 800°C sont représentés en trois dimensions
sur les Figures [£.17] et £.18] Pour ce faire, les limites d’existence des phases oo+ v et o + K
sont tracées a partir d’'un empilement des sections calculées pour une teneur fixée de Mn
(0, 1, 2...). Les conodes expérimentales pour les deux séries d’alliages, & 5 et 6.5 % en Mn
figurent en rouge. Ce type de représentation est long & mettre en forme, c’est pourquoi seul
un exemple est présenté. Mais cela permet d’observer 'orientation des conodes expérimen-
tales dans le volume, et ainsi de confirmer par exemple que les conodes, correspondant aux
équilibres biphasés o + k, établies pour des échantillons des nuances B4 et B6 aprés recuit a
800°C, ne se croisent pas contrairement & ce qui est représenté par projection (Figure.
Nous visualisons plus facilement aussi la forme du domaine d’existence des phases et ainsi la
différence entre les limites de phases expérimentales et calculées.

4.4.2 Comparaison des équilibres v/a + v en fonction de la teneur en Mn

La représentation proposée des données expérimentales des équilibres de phases par pro-
jection dans des sections isothermes (Section avec teneur constante en un élément (ici
Mn) figure les limites entre les domaines de phases qui sont les traces des coupes des volumes
correspondant a chaque domaine avec le plan horizontal & 5 ou 6.5%Mn. Ce sont les équilibres
de phases a la température sélectionnée pour le taux de Mn spécifié. Les conodes n’étant pas
situées dans ce plan, ces sections ne donnent pas les teneurs en Mn de chaque phase.

Les Figures a représentent les limites des extrémités des conodes /a4y sur des
sections isothermes pour des températures de recuits de 800 & 1000°C respectivement. Les
extrémités des conodes correspondant & la phase v ont été regroupées pour des teneurs proches
en Mn, par exemple, la composition en Mn dans la phase v & 900°C est de 6.57 et 6.45% pour
des échantillons des nuances A4 et B7 respectivement (ces données sont représentées en bleu
sur la Figure . Ces limites expérimentales sont projetées sur le plan correspondant a une
teneur en Mn de 0%. Ces données expérimentales sont comparées avec les données obtenues
par Kim et al. [95] pour la section & 1000°C.

On remarque que pour les sections isothermes a 800°C et 900°C, la limite v/« + vy se
décale vers des teneurs plus élevées en Al avec la teneur en Mn croissante. On peut arriver a
estimer la surface de cette limite au vu de l’allure des limites tracées. Sur la section isotherme
a 1000°C, la limite v/a + 7 est moins influencée par la teneur en Mn entre 6 et 8%, a partir
de 12% cette limite se décale plus pour les hautes teneurs en Al
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10 -

W(A])

Figure 4.17 — Domaine a + v calculé a 800°C et représenté en 3 dimensions. En rouge :

Conodes expérimentales.
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4.4. Comparaison avec les calculs thermodynamiques

19

(b)

Figure 4.18 — Domaine o + « calculé & 800°C et représenté en 3 dimensions. . En rouge :
Conodes expérimentales.

119



Chapitre 4. Etude expérimentales des équilibres de phases

1.5

© 1.0
[
()
o
M)
o
E
Roy
2 0.5+

0 1 2 3 4 5 6 7
Weight percent Al

Figure 4.19 — Section isotherme calculée & 0% Mn & 800°C avec la représentation des équilibres
de phases expérimentaux v/« + 7 projetés sur le plan 0% Mn.
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Figure 4.20 — Section isotherme calculée & 0% Mn & 900°C avec la représentation des équilibres

de phases expérimentaux -/« + 7 projetés sur le plan 0% Mn.
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Figure 4.21 — Section isotherme calculée & 0% Mn & 1000°C avec la représentation des équi-
libres de phases expérimentaux v/« + v projetés sur le plan 0% Mn.

4.4.3 Partition des éléments Mn, Al et C en fonction de la température

Les répartitions en éléments d’alliages Mn, Al et C dans les phases a et v (ou ') en
fonction de la température sont présentées pour quelques nuances représentatives sur les
Figures et pour des échantillons des nuances A2 et A4 respectivement, et dans les
phases «, v et x sur la Figure observées dans des échantillons de la nuance B6. Les
données expérimentales en composition sont comparées avec calculs effectués avec la base
PrecHiMn.

Pour la nuance A2 (Figure , une différence est constatée entre les données obtenues
de fagon expérimentale et calculées & 700°C de 'ordre de 1% en Mn, 0.15% en Al et 0.05% en
C dans . Pour les autres températures, I’accord est satisfaisant. Les échantillons des nuances
A2 et A4 (Figureset 4.23) présentent un écart supérieur de 1% en Mn dans « par rapport
au calcul. Il existe une différence moins importante en Al dans «y, avec une surestimation du
calcul de 0.4-0.5% dans le cas de I’échantillon de la nuance A4 (par exemple, 2.48% Al dans
~ mesuré a 800°C contre 2.79% calculé). Il y a un meilleur accord dans la ferrite. Pour les
échantillons de 'alliage B6 (Figure , nous observons une sous-estimation de la teneur en
Mn dans v calculée d’environ 1% par rapport aux données expérimentales (8.04% Mn dans ~
calculé & 900°C contre 9.11% mesuré par exemple). Les différences importantes portent sur
le carbure k. En effet, expérimentalement, la teneur en Al reste constante entre 700 et 800°C
mais est inférieure de 3% (~10.5% Al dans s mesuré contre 13.3% calculé) par rapport a
la teneur calculée pour ces mémes températures. A 700°C, la teneur en Mn analysée est de
7% supérieure aux valeurs calculées (7.92% Mn dans  calculé contre 14.93% mesuré) et la
composition calculée en C est surestimée d’environ 1% (4.5% C dans x calculé contre 3.5%
mesuré) par rapport aux mesures. La comparaison du carbure avec les calculs thermodyna-
miques sera plus détaillée dans la partie suivante.
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Figure 4.22 — Calcul de la répartition en éléments d’alliages de Mn, Al (a) et C (b) dans les phases a et v dans
des échantillons de nuance A2 en fonction de la température en comparaison avec les données expérimentales
établies dans cette étude. En rouge : v, en noir : a.
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Figure 4.23 — Calcul de la répartition en éléments d’alliages de Mn, Al (a) et C (b) dans les phases « et 7y dans
des échantillons de nuance A4 en fonction de la température en comparaison avec les données expérimentales
établies dans cette étude. En rouge : «, en noir : a.
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Figure 4.24 — Calcul de la répartition en éléments d’alliages de Mn, Al (a) et C (b) dans
les phases «, v et k dans des échantillons de nuance B6 en fonction de la température en
comparaison avec les données expérimentales établies dans cette étude. En rouge : vy, en noir :
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4.5 Cas particulier des équilibres faisant intervenir le carbure
K

4.5.1 Synthése bibliographique

Une phase ordonnée de type carbure x apparait avec ’addition de Al dans les alliages.
Cette phase se forme dans 'austénite des aciers Fe-Al-C et Fe-Mn-Al-C aprés un traitement
thermique entre 500 et 900°C. Elle présente une structure de type cubique pérovskite (Figure
désignée selon la classification Strukturbericht comme E2; [81] [132] [16]. Les atomes
d’aluminium sont situés dans les coins, les atomes de fer et de manganése se répartissent dans
les sites au centre des faces et les atomes de carbone sont au centre de la forme octaédrique
formée par les atomes de Fe/Mn.

Figure 4.25 — Structure Pérovskite - Carbure x [8]1]

Formation du carbure & :

Plusieurs auteurs [53] [133] [16] [87] [134] suggérent que le précipité « se forme par décom-
position spinodale. La décomposition spinodale se produit lorsqu’une phase, dans un systéme
multi-constitué, se sépare en deux autres phases & plus basse température lors du refroi-
dissement [I35]. Une décomposition spinodale implique que la phase d’origine et les phases
produites soient de méme structure cristallographique. Ce phénomeéne s’applique de fagon
uniforme dans tout le matériau et est représenté dans un diagramme de phase par une lacune
de miscibilité. Cette séparation de phase se produit spontanément quand 'alliage est refroidi
dans la région instable de la lacune de miscibilité. Cheng et al. [134] proposent une séquence
de formation des phases aprés la trempe et un traitement thermique inférieur a 725°C pour
un alliage Fe-17.9Mn-7.1A1-0.85C :

Y=oy +9" =y + L1y =4 +k

avec 7/ : austénite pauvre en solutés
"

~" : austénite riche en solutés
Ces auteurs montrent a partir d’aciers austénitiques la mise en ordre de la phase 4" riche
en solutés en une phase L1y aprés la décomposition spinodale en +' + . Cette phase L1,
accumule les atomes de carbone de ’austénite-y’ pauvre en solutés et va croitre pour former
la phase k stable. La phase L15 est de structure cubique face centrée ordonnée, donc elle n’est
pas de méme structure cristallographique que la phase k (cubique face centrée pérovskite)
or la décomposition spinodale requiert la méme structure de départ. La phase L1y n’est pas
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le produit direct de cette décomposition mais fait suite & la réaction de mise en ordre de
la solution enrichie a basse température de l'austénite. Lin et al. [87] ont observé dans un
alliage Fe-30Mn-8.5A1-2C un carbure ' de structure L1, par décomposition spinodale mais
sans mise en ordre. Hallstedt et al. [I1I] proposent au contraire que la mise en ordre précede
la décomposition spinodale.

Modéles proposés dans la littérature :

Dans le systéme Fe-Al-C, selon Palm et al. [26] et Phan et al. [27], le ratio stoechiométrique
Fe/Al dans k n’est pas nécessairement de 3 pour 1. Il est aussi possible de varier la proportion
de C et de lacunes dans les sites interstitiels. Le modéle simplifié proposé par Phan et al. [27]
est (Fe)s(Fe,Al)1(Va,C);. Connetable et al. [34] ont considéré un modéle plus compliqué en
cing sous réseaux, (Al Fe)g.o5(AlFe)g.o5(AlLFe)g.25(AlFe)g.25(C,Va)p.25 mais ce modeéle néces-
site beaucoup de paramétres pour étre reporté dans le systéme quaternaire Fe-Mn-Al-C avec
I’addition de Mn.

La forme la plus généralement employée dans les modélisations thermodynamiques pour
le systéme Fe-Mn-Al-C est (Fe,Mn)3(Al);(C,Va); [38]. Sato et al. [133] ont montré que la
précipitation du carbure x nécessite la diffusion de C et Al dans I'austénite avec ’observation
d’un composé (Fe,Mn)3AlC,— 4 par MET. Ishida et al. [91] ont également observé une phase
k avec une variation en teneur d’Al et de C dans des alliages Fe-(20-30)Mn-(0-10)Al-C.
L’étude expérimentale de Huang et al. [89] confirme D'effet des éléments d’addition C et Al
sur la précipitation de la phase k, une teneur en Al inférieure a 6.2% et en C inférieure & 1%
permet d’éviter la précipitation du carbure. Rien n’a été mis en évidence sur 'influence de
la teneur en Mn. En 2015, Kim et al. [95] ont proposé une nouvelle description du carbure x
selon (Fe,Mn)3(Fe,Mn,Al);(Va,C);.

4.5.2 Observations expérimentales du carbure x dans la présente étude

Morphologie :

Le carbure k se présente sous forme de batonnets fins (largeur inférieure a 0.8 pm) ou
de grains d’aspect plus sphérique assez larges (entre 1 et 4 pm) par rapport a ce qui a pu
étre observé dans la littérature. Nous l'observons le long des joints de grains de ferrite ou
d’austénite (Figures et [4.27)). Dans le cas de lalliage B6 recuit a 700°C, une microstruc-
ture biphasée a + k est observée. Le carbure s décore les joints de grains. Et dans le cas de
I’alliage B9 recuit & 1000°C, la nuance est triphasée o+ v+ k avec une austénite maclée mais
la phase x est trop fine pour étre mesurée en composition.

Paramétre de maille :

La structure cristallographique du carbure x a été étudiée dans plusieurs systémes et les
données sur les paramétres de maille ont été regroupées par Zuazo [5] (Figure [£.28). Dans
le cas du systéme quaternaire Fe-Mn-Al-C, nous avons mesuré des paramétres de maille de
valeurs comprises entre 3.74 et 3.79 A(Figure selon les compositions d’alliage. Dans la
littérature, ce parameétre a une variation légerement plus grande, comprise entre 3.72 et 3.79

A

Composition :
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" [ ===

Figure 4.26 — Image MEB en électrons rétrodiffusés d’échantillons de la nuance B6 apres
recuit & 700°C.

(b) Zoom

Figure 4.27 — Images MEDB en électrons rétrodiffusés d’échantillons de la nuance B9 apreés
recuit & 1000°C.
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Figure 4.28 — Paramétres de maille du carbure x dans des systémes ternaires Fe-Al-C et Mn-
Al-C et dans le quaternaire Fe-Mn-Al-C rassemblés par Zuazo [5]. * Systéme Fe-Mn-Al-C-N;,
§ Teneur en Fe [1-3%].
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Figure 4.29 — Paramétres de maille mesurés expérimentalement pour le carbure x dans les
différentes nuances d’alliages Fe-Mn-Al-C apreés recuits.
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Les compositions expérimentales analysées par microsonde et calculées du carbure s sont
rassemblées dans les Tableaux et {.11] pour différentes nuances d’alliages. Le modeéle
thermodynamique utilisé dans la base de données PrecHiMn est (Fe,Mn)s(Al);(C,Va)y, ce
qui implique un ratio atomique 60 : 20 : 20 en Fe,Mn : Al : C,Va. Les observations expérimen-
tales montrent que la teneur atomique (Fe,Mn) a un ratio d’environ 5% supérieur par rapport
aux estimations, que la teneur atomique en Al est inférieure de 4% et que la teneur atomique
en C est supérieure d’environ 1%. La teneur en Mn est supérieure de 4 & 8% par rapport a
ce qui est calculé avec ce modéle pour le carbure . Le modéle thermodynamique utilisé par
Kim et al. [95] considére, dans le sous-réseau d’Al, Fe et Mn en plus, ce qui implique une
teneur plus élevée en Mn dans les calculs du carbure k. En comparant les données calculées
obtenues avec la base de données de Kim et al., on remarque 1% d’écart de la teneur en Al
et C par rapport a la base PrecHiMn. La plus grosse différence vient de la teneur en Mn
qui est plus importante de 2-3%. L’estimation des prévisions avec leur modeéle est 1égérement
améliorée, puisque le calcul prévoit une phase k a 700°C pour une composition d’alliage de
la nuance B3 et & 800°C pour la composition de la nuance B7 contrairement & PrecHiMn.

ot K Composition du carbure k (at%)

Composition de
P Calcul (PrecHiMn)

i Expérimental
Réf. I'alliage (maSS %) Recuit p

c | Al | mMn | T(0) c Al Mn C Al Mn

700 10.61 16.31 8.99 15.55 21.11 4.71

A7 ]10.22 | 7.62 | 501

800 13.74 | 17.16 9.32 13.98 21.50 2.56

700 11.85 17.74 9.17 13.63 21.59 3.30

A8 1 0.22 | 9.04 | 4.86 | 800 13.99 17.99 8.49 13.25 21.69 2.75

900 11.64 17.82 7.76 12.81 21.80 2.28

700 1465 | 16.94 | 12.67 15.76 | 21.06 5.82

B4 1029|799 | 6.14

800 14.04 17.68 11.30 13.86 21.54 3.05

700 13.16 17.27 12.22 15.95 21.01 6.18

B6 1033|796 | 6.48

800 14.81 17.41 10.82 13.85 21.54 3.09

B8 | 1.12 | 745 | 6.47 | 700 * * * 16.32 | 20.92 4.57

700 * * * 13.79 21.55 3.52

B9 | 1.03 | 9.44 | 6.37

800 14.92 18.21 8.94 15.07 21.23 5.28

Tableau 4.10 — Compositions atomiques expérimentales (en noir) et calculées (ligne en grisé)
du carbure x dans les alliages biphasés o + k aprés recuit. * Le carbure k est trop fin pour
étre analysé par microsonde.

4.5.3 Comparaison des données expérimentales du carbure x avec les cal-
culs thermodynamiques :

Partition en éléments suivant les bases de données thermodynamiques :

Les répartitions en éléments d’alliages Mn, Al et C dans les phases «, 7y et k en fonction
de la température sont présentées pour les échantillons de la nuance B6 (Figure . Les
données expérimentales en composition sont comparées entre les calculs effectués avec la base
PrecHiMn et les calculs réalisés avec la base de Kim et al. [95].

On remarque qu’il n’y a quasiment pas de différence entre les deux bases de données pour
les calculs en composition des éléments Mn, Al et C dans l'austénite et la ferrite. Ce qui
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4.5. Cas particulier des équilibres faisant intervenir le carbure s

at+ty+k Composition du carbure k (at%)
Réf. IF;;;‘ZZS:::‘:Z:;) Recuit Expérimental ! Calcul (PrecHiMn) !
C Al Mn | T(°C) (o Al Mn (o Al Mn C Al Mn
B3] 0.3 | 593 | 6.26 700 15.30 15.43 13.33
700 * * * 16.78 20.81 3.47

B7 | 1.03 | 5.93 | 6.25

800 15.83 | 16.71 7.38

800 16.16 16.86 9.16 14.09 21.48 2.26

B8 | 1.12 | 7.45 | 6.47

900 14.11 17.79 6.82 13.53 21.62 2.13

900 11.99 17.63 7.96 12.82 21.79 2.68

BO | 1.03 | 9.44 | 6.37

1000 * * * 12.30 21.92 2.42

Tableau 4.11 — Compositions atomiques expérimentales (en noir) et calculées (ligne en grisé)
du carbure k dans les alliages triphasés a + v + k aprés recuit. * Le carbure x est trop fin
pour étre analysé par microsonde.

est normal, vu que ces deux bases reprennent des données expérimentales et des paramétres
thermodynamiques similaires de la littérature. Kim et al. [95] se basent sur leurs propres
données expérimentales pour les systémes ternaires Fe-Mn-Al et Fe-Al-C, mais la nouvelle
modélisation de ces systémes ternaires n’apporte pas de changement dans les résultats calcu-
lés pour le systéme quaternaire Fe-Mn-Al-C. On observe une différence plus importante pour
la phase k. La teneur en Al calculée avec la base de Kim et al. [95] est inférieure d’environ
1% entre 700 et 800°C par rapport a la base PrecHiMn (~12.1% contre 13.3%). Ainsi I'écart
avec les données expérimentales en Al dans k est moins important (de 1.5-2% au lieu de 3%
avec la base PrecHiMn). Une différence notable est visible pour la teneur en Mn calculée
dans k entre 700 et 800°C entre les deux bases de données. La base PrecHiMn sous-estime
la teneur en Mn de 4% par rapport a la base de données de Kim et al. [95]. L’allure obtenue
de la teneur calculée en Mn dans x par la base de données de Kim et al. [95] est en meilleur
accord avec celle obtenue expérimentalement.

Comparaison des équilibres x/a + k en fonction de la teneur en Mn :

Les projections des limites des extrémités des conodes k/a + k, sur le plan 0% Mn,
sont représentées sur les Figures et pour les sections isothermes a 800 et 900°C
respectivement. Les sections isothermes ont été tracées pour 0% Mn avec les bases de données
thermodynamiques PrecHiMn et celle de Kim et al. [95]. Les données expérimentales sont
comparées avec les données obtenues par Ishida et al. [91] et Kim et al. [95] pour la section
a 1000°C.

On remarque, pour les deux sections isothermes, une influence importante du domaine
de stabilité du carbure x deéfini par Kim et al. [95]. Dans la base de données PrecHiMn, x
est représenté par une ligne ol la teneur varie en C alors que dans l'autre base de données,
le domaine d’existence de x est extrémement large. Le modéle choisi du carbure n’est pas le
méme pour les deux bases, ce qui explique ces différences.

On observe pour la section isotherme & 800°C un décalage de la limite x/a + K vers des
teneurs en Al légérement plus faibles et pour des teneurs en C aux alentours de 4%. Sur la
section isotherme & 900°C, une dispersion plus importante des données expérimentales est
observée mais cela s’explique par le fait que les données sont projetées sur le plan a 0% en
Mn, donc les compositions & 20 et 30 Mn s’éloignent beaucoup du plan de base.
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Chapitre 4. Etude expérimentales des équilibres de phases
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Figure 4.30 — Calcul de la répartition en éléments d’alliages de Mn (a), Al (b) et C (c) dans
les phases «, v et k dans des échantillons de nuance B6 en fonction de la température en
comparaison avec les données expérimentales établies dans cette étude. En rouge : «, en noir :

«, en orange : k. En traits pointillés : calcul PrecHiMn, en traits pleins : calcul avec la base
de données Kim et al. [95]
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4.6. Synthése

Le modéle du carbure x défini par Kim et al. [95] s’approche plus de ce qu’on a observé
avec les données expérimentales.

4.6 Synthése

Dans ce chapitre, nous avons caractérisé les phases en équilibre dans 13 nuances d’alliages
apres traitement thermique par MEB, DRX et microsonde suivant leurs groupes.

Les compositions et les fractions des équilibres de phases ont pu étre déterminées dans la
gamme de température entre 700 et 1000°C pour 5 et 6.5 % en Mn, 1 < Al < 9% et 0.1 <
C < 1%. Nous avons proposé un mode de représentation pour visualiser les conodes expéri-
mentales dans des sections isothermes en utilisant un tétraédre régulier avec un principe de
projection. Cependant ces données expérimentales sont difficiles & comparer avec les calculs
thermodynamiques puisque ces conodes ne sont pas comprises dans le méme plan que la
section isotherme sur laquelle elles sont représentées. C’est pourquoi d’autres représentations
sont abordées, telles qu’en trois dimensions (mais trés longues & mettre ceuvre) ou encore
en comparant les extrémités de conodes ayant une teneur similaire en Mn (exemple pour
les équilibres v/a + v et k/a + k). Les répartitions en éléments d’alliages permettent égale-
ment une comparaison entre les calculs et I'expérience. Les fractions de phases en fonction
de la température ont pu mettre en évidence l'effet de la teneur en Al qui favorise la phase
ferritique. L’accord entre nos résultats expérimentaux et les calculs est relativement bon en
ce qui concerne les domaines de stabilité des phases « et v, méme si quelques ajustements
pourraient étre apportés sur la limite des phases v/« + 7.

Les désaccords sont plus importants au niveau du domaine du carbure . Une caractéri-
sation expérimentale plus détaillée du carbure k est proposée. Nous n’avons pas observé la
décomposition spinodale, étudiée dans la littérature, dans nos alliages. Et donc il n’a pas pu
étre confirmé que nos nuances présentaient la formation de la phase L1y aprés la décompo-
sition spinodale. Une différence, au niveau de la température d’existence du carbure «, est
constatée par rapport aux données dans la littérature, nous avons observé  sur un échantillon
de la nuance B9 Fe-6.37Mn-9.44A1-1.03C & 1000°C.

Au vu de nos résultats expérimentaux, pour une meilleure prise en compte des domaines
de stabilité du carbure &, il apparait nécessaire de modifier la description thermodynamique
de ce carbure, afin de prendre en considération un domaine de solubilité en Al en plus de celui
en C. Et également pour prendre en compte la teneur en Mn plus importante dans cette phase.
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Chapitre 4. Etude expérimentales des équilibres de phases

ol
o

>
o

Weight percent C
N
(@)

I I I
9 10 11 12 13 14 15
Weight percent Al

0.06

0055 -

006 —

0045 -

Weight fractionC

YT
0.04 4
o+ K
0035 - .
0.03 ' 1 ' 1 I 1 ' 1 ' 1
0.09 0.1 0.1 0.12 0.13 0.14 0.15
Weight fraction Al
(b)

Figure 4.31 — Section isotherme calculée avec (a) PrecHiMn et (b) la base de données Kim
et al. [95] & 0% Mn a 800°C avec la représentation des équilibres de phases expérimentaux
k/a + Kk projetés sur le plan 0% Mn.
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4.6. Syntheése
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Chapitre 5

Conclusion et perspectives

Ce manuscrit est consacré a ’étude thermodynamique des aciers de troisiéme génération a
structure duplex pour répondre aux futures réglementations concernant les émissions de COs.
Ces travaux ont été initiés dans le cadre du projet ANR MeMnAl Steels, centré sur le déve-
loppement des aciers Fe-Mn-Al-C, pour obtenir un modéle complet, en terme de propriétés
mécaniques et thermodynamiques, qui servira d’aide dans [’élaboration et le développement
industriels de ces alliages. L’objectif principal est d’optimiser une base de données thermo-
dynamiques par 'obtention de données expérimentales fiables pour des teneurs en éléments
d’alliages Mn, Al et C qui intéressent I'industrie (des teneurs en Al et Mn inférieures a 8%
et une teneur en C inférieure & 0.3%).

Dans la littérature, malgré les nombreuses études sur les systémes ternaires limitrophes,
certains ternaires n’ont pas été étudiés expérimentalement dans I’ensemble des domaines de
composition. Les données expérimentales des équilibres de phases liées au systéme quater-
naire Fe-Mn-Al-C sont restreintes et une grande partie des travaux qui ont été réalisés est
centrée sur des alliages & haute teneur en Mn (supérieure & 15%). De plus les traitements
thermiques effectués, afin d’obtenir les équilibres de phases, sont réalisés avec des durées de
maintien qui ne dépassent pas 250 h dans la gamme de température de 700 & 1000°C. Des im-
précisions existent sur le domaine d’existence de la phase k en composition et en température.

13 nuances d’alliages ont été définies et élaborées par ArcelorMittal Maiziéres. Les outils
thermodynamiques (logiciel Thermocalc associé avec la base de données PrecHiMn) ont servi
de support pour le choix de ces compositions clés afin d’encadrer le domaine des phases «,
v et k. Différents types de représentations ont été choisis pour visualiser les résultats expéri-
mentaux.

Un protocole a été mis en place pour 1’étude des équilibres des phases dans le systéme
Fe-Mn-Al-C, dans le coin riche en Fe. D’abord, le temps de maintien minimum lors des trai-
tements thermiques pour considérer avoir les phases & ’équilibre a été déterminé. Une étude
détaillée, en composition et en fraction de phases, de trois nuances Al (Fe-4.98Mn-2.1Al-
0.08C), A5 (Fe-5.1Mn-2.09A1-0.2C) et B4 (Fe-6.14Mn-8A1-0.29C) ont montré que ce temps
de maintien minimum est aux alentours de 17 jours pour ne plus constater d’évolution des
compositions.

La compréhension des mécanismes de formation de 'austénite, durant un recuit dans le
domaine intercritique, est importante puisque c’est pendant le recuit que sont générées les
structures biphasées dont dépendent les propriétés mécaniques.

Les étapes de formation des phases dans la nuance A5 (Fe-5.1Mn-2.09A1-0.2C) entre la
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Chapitre 5. Conclusion et perspectives

structure initiale martensitique, aprés laminage 4 chaud a 1150°C et trempe, et la formation
de la structure biphasée o + v & 800°C ont été étudiées expérimentalement. On a observé
la formation puis la dissolution de cémentite au cours de la rampe de chauffage lente, de
lordre de 0.5°C/s, puis jusqu’a 10 s lors d’un maintien & 800°C. Les grains de ferrite ne se
forment pas immédiatement au palier & 800°C, mais seulement & partir d’un certain temps
de maintien, aux alentours de 15 min, puis la croissance des grains augmente et se stabilise
& partir d’'une vingtaine de jours de recuit.

Nous avons décrit I’évolution de la croissance de 'austénite pour des longues durées de
maintien (jusqu’a 4 mois) sur cette méme nuance ce qui a permis de mieux appréhender les
mécanismes de formation de la phase v et de confirmer les durées de maintien déterminées
précédemment.

Plusieurs approches cinétiques, a ’aide du logiciel Dictra, sont proposées :

— La premiére approche prend en compte la création d’une interface v/a’ lors d’un main-
tien isotherme. Trois étapes sont mises en évidence dans la croissance de ’austénite.
la croissance initiale de -y sans partition avec la diffusion de C, une croissance contro-
lée par une diffusion avec partition des éléments Mn et Al jusqu’a un maximum, et
puis une diminution de la fraction d’austénite avant d’atteindre 1’équilibre. Ce maxi-
mum avant ’état d’équilibre est di a la diffusivité de Mn plus importante dans la
martensite avant de se stabiliser. Ces calculs permettent de conforter les observations
expérimentales en composition et en fraction de phases.

— Une deuxiéme approche a permis de montrer 'influence importante de la composition
et de la taille de cémentite dans les calculs.

— La troisiéme approche tient compte des deux interfaces 6/~ et v/« mais elle nécessite
une caractérisation plus approfondie des conditions initiales. Les observations expéri-
mentales effectuées pour les maintiens isothermes avec une vitesse de chauffage plus
rapide, de 100°C/s en bain de sels, sont en accord avec les calculs et confirment 1’exis-
tence d’'un maximum de la valeur de la fraction d’austénite avant d’atteindre le palier
d’équilibre.

Néanmoins 'accord entre les calculs et les observations expérimentales reste imparfait.
Les calculs effectués imposent des hypothése fortes dans les nombreux paramétres a définir.
Par exemple, la martensite n’est pas prise en compte dans les données cinétiques puisqu’elle
est assimilée & la ferrite.

Les phases en équilibre dans 13 nuances d’alliages aprés traitement thermique par MEB,
DRX et microsonde ont été déterminées. I’étude du systéme quaternaire Fe-Mn-Al-C de-
mande un nombre conséquent de mesures expérimentales. Nous avons privilégié dans cette
étude la qualité de ces mesures au détriment de la quantité sur des compositions ciblées.

Les compositions et les fractions des équilibres de phases ont pu étre déterminées dans
la gamme de températures entre 700 et 1000°C pour 5 et 6.5 % en Mn, 1 < Al < 9% et
0.1 < C < 1%, les limites de phases entre les domaines «/7, a/k et a/v/k ont été mieux
définies. Cependant ces données expérimentales sont difficiles & comparer avec les calculs
thermodynamiques puisque les conodes ne sont pas comprises dans le méme plan que la
section isotherme sur laquelle elles sont représentées, en conséquence plusieurs représentations
sont proposées. La comparaison des extrémités de conodes ayant une teneur similaire en Mn
(exemple pour les équilibres v/a + v et k/a + k) permet de visualiser l'allure de la limite
du domaine de stabilité des phases. Les répartitions en éléments d’alliages permettent une
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comparaison entre les calculs et ’expérience.

Les résultats expérimentaux et les calculs, en ce qui concerne les domaines de stabilité
des phases a et v montrent que quelques ajustements pourraient étre apportés sur la limite
des phases v/a + 7.

Des désaccords plus importants sont constatés au niveau du domaine de stabilité du
carbure. Nous avons établi que :

— le carbure k est présent dés que la teneur en Al est supérieure a 6%,

— pour des faibles teneur en C (< 0.3%), le carbure k n’est présent qu’en dessous de
800°C,

— alors qu’il a été observé pour des recuits a 900 et 1000°C dans les alliages & plus hautes
teneurs en Al (> 8-9%) et en C (1%), ce qui est le cas par exemple d’un échantillon
de la nuance B9 (Fe-6.37Mn-9.44A1-1.03C) lors d'un recuit & 1000°C.

Au vu de nos résultats expérimentaux, pour une meilleure prise en compte des domaines
de stabilité du carbure &, il apparait nécessaire de modifier la description thermodynamique
de ce carbure, afin de prendre en considération un domaine de solubilité en Al en plus de
celui en C et une augmentation plus conséquente de la teneur en Mn dans cette phase. Par
exemple, un décalage de la limite expérimentale x/a + k est observé vers des teneurs en Al
plus faibles que celles estimées par le calcul et pour des teneurs en C aux alentours de 4%.

A Tissue de ce travail, certains points mériteraient un complément d’étude.

Pour les données thermodynamiques :

— La modification la plus importante pour la base de données PrecHiMn serait d’amélio-
rer le modéle de description thermodynamique du carbure k. Actuellement, le modéle
utilisé ne permet pas de reproduire les résultats expérimentaux qui sont plus en ac-
cord avec le modeéle (Fe,Mn)3(Fe,Mn,Al);(Va,C); de Kim et al. [95] mais cela implique
aussi de changer la description des ternaires associés (Fe-Al-C).

— Pour apporter plus d’éléments pour le modéle du carbure, d’autres teneurs d’alliages
peuvent étre étudiées notamment pour déterminer les limites d’équilibre /v + k.

Pour les données cinétiques :

— On pourrait compléter les données expérimentales par d’autres recuits en bain de sels
depuis I’état martensitique afin d’étudier 'influence de la vitesse de chauffe sur la
formation de 'austénite.

— Une caractérisation fine des échantillons recuits & des temps courts serait intéressante,
pour définir les sites de croissance de l'austénite, pour comprendre la formation et la
dissolution de la cémentite et pour obtenir la composition et la taille de cémentite. Le
calcul est fortement dépendant des conditions initiales qui doivent donc s’appuyer sur
les observations expérimentales précises.

— La martensite dans les données cinétiques pourrait étre prise en compte.
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Résumé

Le développement d’une troisiéme génération d’aciers Fe-Mn-Al-C & structure duplex,
pour des teneurs en Mn et Al inférieures & 8 %mass, pourrait étre une réponse prometteuse aux
objectifs d’allégement de 20% des véhicules automobiles, tout en garantissant des propriétés
de haute résistance mécanique et haute formabilité.

Le choix des nuances et 'optimisation des conditions d’élaboration nécessitent de prévoir
en particulier les compositions et proportions des phases existantes en fonction de la route
métallurgique. Une base de données thermodynamiques fiable et précise est donc requise.
Cependant les données de la littérature sur le systéme quaternaire Fe-Mn-Al-C, dans les
domaines de composition envisagés, sont limitées.

Ce mémoire est consacré & ’établissement des équilibres de phases ferrite-a, austénite-
v et carbure-x (Fe,Mn)3AlC entre 700 et 1000°C par une approche couplée d’expériences
ciblées et de modélisation thermodynamique. Pour appuyer 1’évolution expérimentale des
fractions de phases et des compositions, une modélisation cinétique (DICTRA) est proposée.
La cinétique de formation de l'austénite en fonction de la composition de 1’alliage et de
la température de maintien dans le domaine intercritique a été caractérisée. Les phases en
équilibre, caractérisées par DRX, MEB, microsonde, sont représentées sous forme de conodes
a/v,v/k, a/v/k, ce qui permet de définir les domaines de stabilité de 'austénite et du carbure
k. Ces données expérimentales sont utilisées pour affiner la description thermodynamique du
systéme quaternaire mais il est nécessaire de réviser la modélisation du carbure k.

Mots clefs :  Systéme Fe-Mn-Al-C, aciers duplex, équilibre de phases, microstructure, mo-
délisation thermodynamique et cinétique, microsonde de Castaing

Abstract

A third generation of Fe-Mn-Al-C steels with a duplex structure, for Mn and Al contents
less than 8%mass, could be a promising response to the 20% weight lightening of automotive
vehicles, by keeping a high strength and a high formability.

The knowledge of the corresponding quaternary phase diagram serves as a roadmap for
the choice of compositions and the optimization of elaboration conditions. A reliable and
precise thermodynamic database is therefore required. However, the literature data on the
Fe-Mn-Al-C quaternary system in the targeted domains are limited.

This study is devoted to the establishment of phase equilibria involving ferrite-«, austenite-
~ and carbide-x (Fe,Mn)3AlC between 700 and 1000°C by a coupled approach of experiments
and thermodynamic modeling. A kinetic model (DICTRA) is proposed to support the ex-
perimental evolution of phase fraction and composition. The kinetics of austenite formation
as a function of the alloy composition and of the maintaining temperature in the intercriti-
cal domain have been calculated. The phases in equilibrium, characterized by XRD, SEM,
EPMA, are represented as a/v, v/k, a/v/k tie-lines in order to specify the stability fields
of v and k. These data are used to refine the thermodynamic description of the quaternary
system but it is necessary to revise the modeling of x carbide.

Keywords: Fe-Mn-Al-C system, duplex steels, phase equilibria, microstructure, thermo-
dynamic and kinetic modeling, EPMA
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